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 Tato diplomová práce je zaměřena na studium vybraných austenitických 
korozivzdorných ocelí, které byly únavově zatěžovány za normálních a snížených teplot. 
 Teoretická část práce je rozdělena na tři části. První část definuje austenitické 
nerezavějící oceli se zaměřením na chemické složení a mikrostrukturu. Druhá část je 
věnována deformačně indukované martenzitické transformaci. V třetí části jsou detailně 
popsány zákonitosti procesu únavového poškozování. 
 Experimentální část práce je zaměřena na pozorování změn struktury austenitické 
matrice metodami barevné metalografie a jejich relaci k napěťově-deformační odezvě 
materiálu za daných podmínek únavového zatěžování. Na sérii vzorků ocelí AISI 304 a 316L 
únavově zatěžovaných za různých podmínek jsou pozorovány pomocí světelné mikroskopie 
naleptané struktury, ve kterých je semikvantitativně vyhodnocena přítomnost a morfologie 
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 This diploma thesis studies the structure of selected austenitic stainless steels which 
were fatigued at room and depressed temperatures. 
 The theoretical part is divided into three parts. The first one defines the austenitic 
stainless steels with accent to their chemical composition and microstructure. Second part is 
dedicated to deformation-induced martensite formation. The third part shows the mechanisms 
and stages of damage due to cyclic straining. 
 The experimental part is focused especially on the observing of microstructural 
changes by methods of colour metallography and their relation to stress-strain response of 
material under selected conditions of fatigue loading. Series of samples of 304 and 316L 
steels were prepared by colour etching and their microstructures were documented using 
optical microscopy. Then the semi-quantitative measurements of presence and morphology  
of deformation-induced martensite were done and the results were discussed and correlated 
with fatigue damage level. 
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 Již staří Egypťané věděli o tom, že jimi vyrobené nástroje a okrasné předměty z kovů 
jako měď, cín, železo či olovo po jisté době jeví známky jakési degradace povrchu,  
i když tento jev neuměli pojmenovat. Až Řek Platon, žijící v letech 427 až 347 př. n. l.,  
použil ve svých spisech termín rez a označil jej jako sloučeninu železa. Římané v té době již 
také znali rez a také korozi mědi a olova. S vývojem civilizace a technickým pokrokem byla 
koroze pozorována stále častěji, ve středověku se začala např. při stavbě vodních staveb nebo 
vodovodů uplatňovat aplikace cínování, čili vytváření tenkých povlaků ponořením předmětů 
do lázně roztaveného cínu. Obdobně byly později připravovány povlaky mědi. Cesta vývoje 
od povlaků odolávajícím povrchové korozi k dnešní podobě nerezavějících ocelí a slitin však 
byla velmi složitá a ani na počátku 20. století nebyla podstata korozivzdornosti objasněna. 
Vědělo se o příznivém vlivu chrómu, který byl však objeven již na konci 18. století,  
avšak problémem byl vysoký obsah uhlíku ve slitinách železa. Po nalezení způsobu snížení 
obsahu uhlíku nastal zlom v metalurgickém výzkumu slitin železa s chrómem a v roce 1923 
Tammann poprvé stanovuje spodní hranici obsahu chrómu, zaručující pasivitu železa.  
Vedle chrómu byla pozornost věnována také vlivu niklu a molybdenu. Ve snaze najít 
optimální kompozici korozivzdorných ocelí dospěl výzkum a vývoj do dnešního stavu, kdy je 
jejich výroba a použití široce probádána, avšak podstata některých jevů a vlastností není ještě 
dokonale vyjasněna [1]. 
 Pro současnou technickou praxi mají stále větší význam materiály, které si  
za neustálého vylepšování parametrů strojů a konstrukcí zachovávají dostatečně dlouhou 
životnost a bezpečnost. Ve vývoji korozivzdorných ocelí je věnováno úsilí snahám zlepšit 
mechanické vlastnosti, žáropevnost, svařitelnost, nebo také pevnostní vlastnosti při zachování 
tažnosti a houževnatosti. Vliv na tyto vlastnosti mají kromě chrómu a niklu i další legující 
prvky, které cenu ocelí značně navyšují. V ekonomické strategii výrobních závodů je však 
často upřednostňován výběr součásti z dražšího, avšak kvalitativně lepšího materiálu,  
která bez nutnosti opravy či dokonce výměny plní svou funkci několikanásobně delší dobu 
než součást z levných slitin, čímž může výsledně snížit celkové provozní či výrobní náklady 
celého stroje [1]. 
 Korozivzdorné oceli lze podle chemického složení rozdělit na několik skupin, 
konkrétně na martenzitické, feritické, austenitické a skupiny přechodové. Předmětem zájmu 
jsou v této práci oceli austenitické chromniklové, které obecně vykazují nejvyšší korozní 
odolnost ze všech základních tříd. Konkrétně budou pozorovány typy AISI 304 a AISI 316L, 
které patří do řady ocelí AISI 300. Struktura těchto ocelí je v ideálním případě čistě 
austenitická, je však metastabilní. Při ochlazení na velmi nízké (kryogenní) teploty  
nebo při plastické deformaci tak může dojít k martenzitické transformaci, což může mít 
pozitivní i negativní vliv na jiné vlastnosti těchto materiálů. Jelikož v běžné praxi (mimo 
kryogenní techniku) je teplotně vyvolaná martenzitická transformace těchto ocelí velmi 
nepravděpodobná, předmětem zájmu vědeckých prací je tzv. deformačně indukovaná 
martenzitická transformace [1, 2]. 
 Deformačně indukovaný martenzit (dále DIM) nachází své uplatnění při řízeném 
zvyšování meze kluzu austenitických ocelí, která je jinak velmi nízká (řádově 200 až 300 
MPa), při zachování dobré tažnosti. Naopak negativní vliv má DIM v supravodivých 
magnetech, proto zde musí být jeho tvorbě předcházeno [3]. DIM je v současné době 
zkoumán také jako možná příčina vodíkového křehnutí v austenitických ocelích [4−6],  
jelikož má prostorově centrovanou kubickou mřížku, ve které je rychlost difuze vodíku 
několikrát vyšší než v plošně středěné kubické mřížce, kterou má austenit [5]. Jako možná 
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aplikace DIM je některými autory uváděno nedestruktivní monitorování únavové životnosti 
(pomocí citlivých magnetických metod) např. potrubí chladicího systému v jaderných 
elektrárnách [7]. Předpokladem této aplikace je skutečnost, že DIM je feromagnetický,  
tudíž by byla jeho přítomnost v materiálu dobře detekovatelná a při překročení povolené 
hranice, kdy nastane důvodné podezření, že při dalším provozním zatěžování může dojít  
ke vzniku únavových trhlin, může být součást vyřazena z provozu preventivně [2]. 
 Přes veškerý pokrok učiněný ve výše naznačených oblastech a jistou renesanci studií 
věnovaných DIM zůstávají některé aspekty stability austenitických ocelí a vzniku DIM  
při únavovém zatěžování stále nejasné. V případě oceli 316L byly nedávno publikovány  
i zcela protikladné výsledky (srovnání např. [8−11]). Právě těmto aspektům je věnována 










































2. CÍLE PRÁCE 
 
1. Literární rešerše dané problematiky. 
 
2. Kvantifikace množství deformačně indukovaného martenzitu v pozorovaných strukturách 
vybraných vzorků po únavovém zatěžování za různých podmínek. 
 
3. Posouzení homogenity rozložení martenzitu v austenitické matrici v okolí únavových trhlin 
a identifikace jeho tvaru pomocí metod barevného leptání. 
 
4. Identifikace možných strukturních fází pomocí technik ECCI a EBSD na SEM. 
 
5. Korelování výsledků získaných barevným leptáním, magnetickými a difrakčními metodami 






































3. AUSTENITICKÉ NEREZAVĚJÍCÍ OCELI 
 
 Austenitické nerezavějící oceli jsou slitiny železa s vysokým obsahem chrómu 
s vhodně zvolenou přísadou prvků jako mangan, nikl, dusík, které mají austenitickou 
strukturu za normálních i velmi nízkých teplot. Jsou náchylné k růstu zrna za vysokých teplot 
bez možné rekrystalizace tepelným zpracováním. Růst zrna však u těchto ocelí nevede 
ke zkřehnutí, naopak, tažnost (až do 40 %) a houževnatost je významnou charakteristikou 
austenitických nerezavějících ocelí. Mají nízkou mez kluzu, okolo 200 až 300 MPa, mez 
pevnosti 550 až 650 MPa. To je činí hůře obrobitelnými. Velmi dobrá je korozní odolnost 
např. v kyselině dusičné. Dobrá je korozivzdornost u nízko koncentrovaných organických 
kyselin, H2SO4 a HCl [1, 12]. 
 
3.1 Chemické složení, vliv legujících prvků 
 
 Pasivace, která zapříčiňuje odolnost proti elektrochemické korozi v oxidačním 
prostředí, jsou schopny pouze oceli s obsahem chrómu v tuhém roztoku vyšším než 11,5 %. 
Obsah chrómu je závislý i na obsahu uhlíku, který s chrómem tvoří karbidy. Typický je obsah 
uhlíku do 0,10 %. Vznik karbidů je často důvodem heterogenity tuhého roztoku, místa 
s nižším obsahem chrómu mají nižší korozivzdornost než ostatní matrice. Pokud se karbidy 
vyloučí na hranicích zrn, dochází k mezikrystalické korozi často se objevující po svařování 
v tepelně ovlivněné zóně [12]. 
 Austenitické nerezavějící oceli nejčastěji obsahují 18 % chrómu, 9 % niklu při nízkém 
obsahu uhlíku (do 0,08 %), nebo 9−19 % manganu, kde je místo niklu přísadou až 0,5 % 
dusíku. Dále jsou tyto oceli legovány prvky, s jejichž použitím dochází ke zlepšení 
konkrétních vlastností. Význam jednotlivých prvků pro finální kompozici austenitických ocelí 
lze stručně shrnout následovně [1, 13]. 
 
 Chróm (Cr) je slitinový feritotvorný prvek zodpovědný hlavně za dobrou korozní 
odolnost, je základní přísadou všech nerezavějících ocelí. Reaguje s kyslíkem 
a na povrchu materiálu vytváří tenkou pasivační vrstvu oxidu (1 až 2 nm). Obsah 
chrómu alespoň 11 % zajišťuje tvorbu homogenního filmu, ale stabilita filmu výrazně 
vzroste s obsahem Cr okolo 17 %. 
 Nikl (Ni) je austenitotvorný prvek, který zvyšuje korozivzdornost zejména v prostředí 
redukčních kyselin. Zvyšuje také korozní odolnost v případě, že na povrchu materiálu 
je pasivační vrstva poškozena, nebo zcela chybí. Stabilizuje austenit za normálních 
i nízkých teplot a za plastické deformace. 
 Mangan (Mn) je austenitotvorný, tvoří často oxidy a sulfidy. Při obsahu nad 3 % 
pomáhá potlačit praskání svarů. Při vysokém obsahu nerozšiřuje austenitickou oblast 
za vysokých teplot. 
 Uhlík (C) je silně austenitotvorný, avšak v austenitických nerezavějících ocelích 
nežádoucí, neboť vyvolává náchylnost k mezikrystalové korozi. 
 Molybden (Mo) je feritotvorný, podporuje tvorbu intermediárních fází, výrazně 
zvyšuje korozní odolnost především proti štěrbinové korozi v prostředích chloridů 
a proti bodové korozi (pitting). Zvyšuje také žáropevnost. 
 Dusík (N), silně austenitotvorný prvek, tak jako molybden zvyšuje odolnost 
proti bodové a štěrbinové korozi. Zvyšuje pevnost materiálu, aniž by snížil jeho 
odolnost vůči mezikrystalové korozi (při obsahu do 0,2 %). Stabilizuje austenit 
při tváření za studena. 
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 Křemík (Si) při obsahu 3 až 4 % odstraňuje náchylnost k mezikrystalové korozi, 
zvyšuje celkovou korozivzdornost ve vysoce koncentrované kyselině dusičné (více 
než osmdesátiprocentní koncentrát). Je feritotvorný, způsobuje náchylnost svarů  
k praskání.  
 Měď (Cu), slabě austenitotvorný prvek, při obsahu 3 až 4 % zlepšuje obrobitelnost. 
Zvyšuje odolnost v prostředí H2SO4. 
 Karbidotvorné prvky titan (Ti) a niob (Nb) jsou používány ke stabilizaci ocelí 
a k zabránění vzniku precipitátů karbidů chrómu Cr23C6. Potlačují také náchylnost 
k mezikrystalové korozi. Oba prvky zvyšují žáropevnost. 
 Feritotvorný hliník (Al) je dezoxidačním prostředkem zvyšujícím žáruvzdornost. 
 Bór (B) v množství 20 až 40 ppm zvyšuje žáropevnost a zlepšuje tvařitelnost. 
 Prvky zvyšujícími obrobitelnost (za současného snížení korozivzdornosti) jsou síra 
(S), selen (Se), fosfor (P) a olovo (Pb) [1, 13]. 
 
 Množství a vzájemný poměr prvků feritotvorných (hlavně chróm, křemík a molybden) 
a prvků austenitotvorných (nikl, mangan, uhlík, dusík), které rozšiřují oblast austenitu 
směrem k nízkým teplotám, určuje výslednou strukturu oceli po volném vychladnutí. V roce 
1949 předložil Schäffler strukturní diagram, který graficky znázorňuje očekávatelné struktury 
v závislosti na chemickém složení. Základní vliv na strukturu po volném vychladnutí mají 
chróm a nikl. Větší či menší účinek ostatních prvků se vyjadřuje jako násobek účinku,  
tedy jako ekvivalent chrómu, nebo též chromový ekvivalent ECr, a ekvivalent niklu, nebo též 
niklový ekvivalent ENi. V obr. 3.1 znázorňujícím Schäfflerův diagram [14] lze vyčíst ECr a ENi 
některých často používaných austenitických ocelí (značeny dle americké normy AISI).  
Pro výpočet obou ekvivalentů existuje mnoho rovnic, dle [14] je vhodným matematickým 
vyjádřením dvojice rovnic: 
 
ENi = %Ni + 30(%C + %N) + 0,5(%Mn + %Cu + %Co); 
 
                                                   ECr = %Cr + 1,5%Si + %Mo.                                            (3.1) 
 
 
Obr. 3.1 Schäfflerův diagram [14]. 
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Na hodnotách ekvivalentů chrómu a niklu tedy závisí, bude-li struktura oceli martenzitická, 
feritická, austenitická, nebo dvoufázová (A+M, A+F, M+F) či dokonce trojfázová. Je nutno 
mít na paměti, že je tento diagram pouze informativní (byl primárně vytvořen pro potřeby 
svařování uvedených typů ocelí) [15]. 
 
3.2 Třídy austenitických ocelí  
 






Chrómniklové oceli obsahují 12 až 25 % Cr, 8 až 38 % Ni, 0,01 až 0,15 % C, přičemž oceli 
s obsahem C větším než 0,03 % je potřeba homogenizačně žíhat a následně rychle ochladit 
do vody, aby bylo zamezeno difúzi C a aby tak byla čistě získána austenitická struktura. 
Nad 0,10 % C už však nejsou tyto oceli vhodné pro svařování, protože v tepelně ovlivněné 
oblasti by došlo k mezikrystalické korozi. Ke znázornění vlivu obsahu C na zcitlivění oceli 
k mezikrystalické korozi ohřevem slouží tzv. Rellasonovy diagramy (obr. 3.2). 
 
 
Obr. 3.2  Rellasonovy diagramy [12]. 
 
Pro zvýšení mechanických vlastností a korozní odolnosti jsou chrómniklové oceli dále 
legovány N, Mo, Cu, Si, případně jsou stabilizovány Ti a Nb [1, 12]. 
 Chrómmanganniklové oceli obsahují 12 až 22 % Cr, 5 až 12 % Mn, 3 až 8 % Ni, 0,02 
až 0,15 % C, dále jsou legovány N, Mo, Cu. Je-li potřeba, jsou stabilizovány Ti a Nb [1]. 
 V případě chrómmanganových ocelí se obsah Cr pohybuje od 10 do 18 %, obsah Mn 
od 14 do 25 %, 0,02 až 0,08 % C. Legujícími přísadami jsou N, Mo, Cu. Opět v případě 





3.3 Mikrostruktura austenitických ocelí 
 
 Mikrostruktura austenitických ocelí může být poměrně složitá. Žíhání, zabraňující 
precipitaci nežádoucích fází, generuje čistě austenitickou strukturu s nízkou hustotou 
dislokací (známa je přítomnost žíhacích dvojčat). Vznik vrstevných chyb je pravděpodobný 
díky nízké energii vrstevné chyby austenitických nerezavějících ocelí. V matrici mohou být 
přítomny karbidy a intermetalické fáze a austenit může částečně transformovat do dvou 
různých typů martenzitu, konkrétně do hexagonálního martenzitu ε, který je nemagnetický,  
a do martenzitu α´ s bcc mřížkou, který je feromagnetický (blíže viz kapitola 4) [1, 13]. 
 Kromě výskytu martenzitu v austenitických korozivzdorných ocelích má vliv také 
přítomnost dalších sekundárních fází, a to jmenovitě δ-ferit, karbidy M23C6 a MC 
u stabilizovaných ocelí, M6C, M7C3, σ-fáze, χ-fáze, Lavesovy fáze, nitridy, boridy a fosfidy 
[1, 16]. 
 K formování δ-feritu dochází u ocelí s obsahem chrómu nad 13 %, kdy po ochlazení 
z teploty 1050 °C nepodstoupí fázovou transformaci a ve struktuře zůstává ve formě ostrůvků. 
Se zvyšujícím se procentem chrómu roste i podíl δ-feritu ve struktuře po tepelném zpracování 
(obr. 3.3). Kromě chrómu má vliv na tvorbu δ-feritu celá řada dalších prvků. Vliv některých 
z nich je znázorněn na obr. 3.4. Obecně je známo, že malý podíl feritu (např. do 3 %) 
ve struktuře působí příznivě na svařitelnost. Pokud je však ocel vystavena dlouhodobě 
vysokým teplotám (500 až 900 °C), vzniká nebezpečí přeměny δ-feritu na σ-fázi, což je 
křehká intermediální fáze (viz dále v textu). Ke snížení obsahu δ-feritu pomáhá přítomnost 
niklu, při obsahu cca 5 % Ni se stává struktura prakticky čistě austenitickou [17, 18]. 
 
       
Obr. 3.3 Vliv obsahu chrómu na podíl δ-feritu v ocelích  





Obr. 3.4 Vliv některých příměsových prvků na podíl δ-feritu 
ve struktuře ocelí s obsahem 17 % Cr a 4 % Ni [18]. 
 
  
 Precipitace karbidů je závislá na rozpustnosti uhlíku v austenitu v závislosti na teplotě. 
V tuhém roztoku lze uhlík udržet pouze při rychlém ochlazování z vysokých teplot 
rozpouštěcího žíhání, při pomalém ochlazování či dokonce výdrži na teplotě 450 až 900 ºC 
dochází již k vylučování karbidu, nejčastěji typu M23C6, konkrétně (CrFe)23C6. Jedná se  
o komplexní karbid, který je v počátku svého vylučování velmi bohatý na železo (až 40 % 
železa), postupně se však obohacuje chrómem. Chróm je získán z těsného okolí budoucího 
karbidu, čímž je těsné sousedství karbidu ochuzeno. Klesne-li obsah chrómu v těchto místech 




Obr. 3.5 Schéma změny koncentrace chrómu v austenitu 
 v sousedství vyloučené částice karbidu (CrFe)23C6 [19]. 
 
Strukturu karbidu tvoří bcc mřížka s parametrem mřížky a = 1,065 nm. Na precipitaci karbidu 
M23C6 mají vliv i prvky obsažené v austenitu, z nichž některé vstupují do jeho mřížky. 
Například molybden precipitaci karbidů M23C6 urychluje, snižuje rozpustnost uhlíku v matrici 
a zvyšuje stabilitu intermetalických fází. Fosfor může v karbidu M23C6 nahrazovat jak uhlík, 
tak chróm, nebo tvoří fosfidy, jako je např. Cr3P. Obecně však urychluje precipitaci karbidů 
na hranicích zrn, což je nežádoucí, a proto je snahou snížit jeho obsah na co nejnižší úroveň. 
Bór v karbidu M23(CB)6 zvětšuje parametr mřížky, čili zmenšuje rozdíl mezi mřížkovým 
parametrem karbidu a austenitické matrice a zabraňuje tak tvorbě σ-fáze [1]. 
 Karbid M7C3 se nejčastěji vyskytuje v nauhličených vrstvách slitin typu Fe-Cr-C a Fe-
-Cr-Ni-C, s rostoucím obsahem uhlíku se jeho množství v poměru k M23C6 karbidům zvyšuje. 
11 
 
Karbid má hexagonální mřížku s parametry a0 = 0,6963 − 0,6959 nm, c0 = 0,4541 − 0,4538 
nm a složení (Fe0,6Cr0,4)7C6 [1]. 
 Karbid M6C s fcc mřížkou o parametru a0 = 1,1 nm se vyskytuje v ocelích, ve kterých 
je přítomen molybden, případně niob. Po dlouhodobém teplotním ovlivnění může být tvořen 
z karbidu M23C6. Precipitaci tohoto karbidu velmi ovlivňuje přítomnost dusíku v oceli.  
Při nízkém obsahu dusíku se karbid M6C v oceli nevyskytuje. Dusík při vniknutí do mřížky 
karbidu snižuje jeho mřížkový parametr. Substitučním atomem v elementární buňce karbidu 
mohou být různé prvky, proto byla zaznamenána i složení označovaná jako M4C, M12C  
nebo A3B3C a A4B2C [1]. 
 Dusík dále v ocelích za přítomnosti silně karbidotvorných prvků tvoří karbonitridy 
a za zvýšených teplot nitridy. Podobně jako bór zmenšuje rozdíl mezi mřížkovými parametry 
karbidu chrómu a austenitické matrice a tím snižuje rychlost tvorby zárodků i rychlost růstu 
karbidů. Také snižuje difuzivitu uhlíku a chrómu [1]. 
 σ-fáze je intermetalická elektronová sloučenina s tetragonální krystalografickou 
strukturou, její mřížkové parametry jsou a = 0,88 nm a c = 0,4544 nm (pro FeCr). Jedná se  
o křehkou fázi, u vícesložkových slitin je označována jako (FeNi)x(CrMo)y, FeMo, Fe(Cr, 
Mo). Pokud dojde k tepelnému ovlivnění, s rostoucí teplotou roste hodnota parametru a, 
což například u ocelí s Mo vede k rozpuštění Mo v této fázi. Nejdříve se σ-fáze vylučuje 
v trojných bodech, poté na rozhraních zrn, případně za vysokých teplot po delším časovém 
intervalu i na nekoherentních dvojčetných hranicích a vměstcích uvnitř zrn. Nejčastěji 
nukleuje na vysoce energetickém fázovém rozhraní. Rozpouštěním a oduhličováním karbidů 
chrómu se také tvoří σ-fáze. Samotná teplota rozpouštěcího žíhání také hraje roli. 
Při zvyšující se teplotě se tvorba σ-fáze zpožďuje, avšak vznikne-li ferit, pak se z něj tato fáze 
tvoří velmi snadno a rychle. Ono zpoždění je vysvětlováno tím, že při vyšších teplotách zrno 
hrubne a tím se prodlouží dráhy, po kterých se šíří difúze při precipitaci na hranicích zrn. 
Bylo totiž pozorováno, že při vyšších teplotách rozpouštěcího žíhání došlo ke zmenšení 
velikosti částic σ-fáze a zvýraznění ochuzených oblastí hranic zrn. Křemík a molybden 
podporují nukleaci této fáze, opačně působí přítomnost niklu a uhlíku. Molybden rozšiřuje 
oblast stability σ-fáze při vyšších teplotách, avšak příliš molybdenu může také způsobit 
vymizení této fáze a její nahrazení χ-fází, jež je bohatá právě na Mo [1].  
 χ-fáze je podobná σ-fázi, se kterou se obvykle objevuje v mnoha systémech tranzitních 
kovů, má však jinou krystalografickou strukturu, a to konkrétně bcc mřížku typu α-Mn 
s mřížkovým parametrem a0 = 0,8807 − 0,8920 nm. Rozpouští uhlík, a proto se může chovat 
jako intermetalická sloučenina nebo jako karbid typu M18C. Podobně jako karbidy chrómu 
precipituje na všech typech hranic zrn i uvnitř zrn (to jen v případě žíhání delším než 100 
hodin). S rostoucí teplotou rozpouštěcího žíhání je také jako u σ-fáze pozorováno zmenšení 
velikosti částic χ-fáze. V chemickém složení této fáze alternují atomy různých kovů,  











3.4 Výroba a tepelné zpracování 
 
 Výroba austenitických nerezavějících ocelí je uskutečňována ve slévárnách nejčastěji 
v elektrických obloukových pecích či elektrických indukčních pecích, avšak tyto pece často 
slouží pouze k roztavení kovu, popřípadě k oxidaci, neboť redukce a dohotovení je provedeno 
mimo tavicí agregát v zařízeních sekundární metalurgie [20]. 
 Tepelné zpracování austenitických korozivzdorných ocelí je zaměřeno zejména 
na získání homogenního tuhého roztoku rozpuštěním karbidů a dalších fází v austenitu, 
na potlačení zpevnění vyvolaného tvářením za tepla či za studena a na vyvázání uhlíku 
(resp. dusíku) do stálých karbidů (resp. nitridů), které neohrozí stabilitu struktury a korozní 
odolnost oceli ani za dlouhodobě zvýšené teploty pracovního prostředí [1].  
 U všech druhů austenitických korozivzdorných ocelí je vyžadováno rozpouštěcí 
žíhání, což je ohřev na 950 až 1050 ºC s následujícím rychlým ochlazením (minimální 
ochlazovací rychlost musí být 1400 ºC∙h-1). Tím je zabráněno vylučování karbidů. 
Nedoporučují se vyšší žíhací teploty než 1150 ºC, neboť se v matrici tvoří δ-ferit. 
U stabilizovaných ocelí, které jsou legovány titanem nebo niobem, po rozpouštěcím žíhání 
ještě (pokud je potřeba) následuje tzv. stabilizační žíhání, kdy je ocel po dobu 2 až 4 hodin 
vystavena teplotě 850 až 950 ºC. Ve zvláštních případech jsou zařazeny i jiné formy 
nízkoteplotního tepelného zpracování, které vedou k optimální korozní odolnosti 
































4. DEFORMAČNĚ INDUKOVANÝ MARTENZIT 
 
 Martenzit v ocelích je přesycený tuhý roztok uhlíku v železe α , které má bcc mřížku. 
Koncentrace uhlíku v martenzitu je stejná jako ve výchozím austenitu. K přeměně z austenitu 
na martenzit dochází v tuhém stavu beze změny chemického složení, mění se pouze 
krystalografická mřížka, přičemž nedochází k pohybu atomů na vzdálenost delší  
než meziatomovou. Jedná se o bezdifuzní přeměnu, nedochází tedy k difuzním pochodům  
na velkou vzdálenost. Základním řídícím mechanismem martenzitické transformace je smyk, 
transformace probíhá koordinovaným pohybem (tzv. military transformation – vojenská 
transformace) [22]. Rozhodujícím pro tuto transformaci je obsah niklu a manganu, chrómu  
a intersticiálně rozpuštěných prvků (uhlík, dusík), jež ovlivňují stabilitu austenitu. 
Martenzitická přeměna může nastat v těchto případech: 
 
 Pokud poklesne teplota pod teplotu Ms, jejíž hodnota je závislá na chemickém složení, 
např. při nižším obsahu niklu podstoupí oceli martenzitickou přeměnu i za relativně 
vysokých teplot (obr. 4.1), naopak oceli s vyšším obsahem niklu (Cr18Ni10) jsou 
stabilní po rozpouštěcím žíhání i za velmi nízkých teplot. Tento proces je označován 
jako termální martenzitická přeměna. 
 Pokud je materiál plasticky deformován, dochází k martenzitické přeměně  
i nad teplotou Ms (viz dále). Hovoříme o napěťově-deformační martenzitické přeměně 
[1, 23]. 
 
Obr. 4.1 Poloha teploty Ms v závislosti na obsahu 
niklu běžných korozivzdorných ocelí [1]. 
 
 Při přeměně poklesem teploty pod Ms se z austenitu tvoří fáze α´, avšak při plastické 
deformaci se nejdříve vytvoří fáze ε, která pak přechází ve fázi α´. Obě přeměny austenitické 
oceli vytvrzují. Úroveň vytvrzení závisí na chemickém složení, zejména na obsahu uhlíku 
a dusíku, jejichž přítomnost v oceli nejen napomáhá stabilizovat austenit, ale pokud dojde 
k přeměně, je vzniklý martenzit tvrdší při vyšším obsahu těchto prvků. Ze vztahu pro výpočet 
teploty Ms je vidno, že téměř všechny slitinové prvky vyvolávají pokles Ms [1]: 
 
 
Ms = 1305 ºC – [1665 ( %C + %N) + 28 %Si +  






Pickering [24] pro výpočet teploty Ms uvádí vztah: 
 
Ms [ºC]= 502 – 810(%C) – 1230(%N) – 13(%Mn) – 30(%Ni) – 12(%Cr) –  
                                                     − 54(%Cu) − 46(%Mo)                                                    (4.2) 
 
 Martenzitická přeměna vyvolaná plastickou deformací je charakterizována veličinou 
Md
30
, jež udává teplotu přeměny 30% austenitu na martenzit po 50% plastické deformaci.  




 [ºC]= 497 – 462(%C+%N) – 9,2(%Si) – 8,1(%Mn) – 13,7(%Cr) − 
   – 20(%Ni) –18,5(%Mo)                                                       (4.3) 
 
 
 Tabulka 4.1 je důkazem toho, jak výrazně ovlivňuje chemické složení oceli teploty,  
při kterých dojde k termální či atermální martenzitické přeměně. 
 
 
   Tab. 4.1 Počátek martenzitické přeměny austenitické oceli v závislosti na chemickém 
   složení [1]. 
 
 
4.1 Termodynamika a hnací síla přeměny austenitu na martenzit 
 
 Schéma popisující termodynamiku přeměny austenitu na martenzit je znázorněno  
na obr. 4.2 [25]. K martenzitické transformaci dochází za působení hnací síly, kterou je rozdíl  
mezi volnými entalpiemi austenitu a martenzitu, označován ∆G 
γ → α´
. V případě termální 
mechanické transformace je kritická hnací síla potřebná k přeměně ∆GMs 
γ → α´ čistě chemické 
povahy a je rovna rozdílu volných entalpií při teplotě Ms. Pokud však má být dosaženo 
transformace austenit→martenzit za teplot vyšších než Ms (v obr. 4.2 je to teplota T1),  
čili atermálně, musí být kritická hnací síla doplněna o mechanickou složku účinkem vnějšího 




γ →α´. Za obecného předpokladu, že chemická hnací síla ∆G 
γ → α´
 
s rostoucí teplotou klesá lineárně a že kritická mechanická hnací síla U´ s rostoucí teplotou 
roste také lineárně, bylo experimentálně potvrzeno, že kritické napětí potřebné pro vznik 
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martenzitu roste až do meze kluzu austenitu Rp0,2 (teplota Ms
σ) také lineárně (obr. 4.3). 
Martenzit, vyvolaný v rozmezí teplot Ms až Ms
σ, označujeme jako napěťově indukovaný 
martenzit. Nad mezí kluzu však již napětí potřebné pro vznik martenzitu roste nelineárně 
vlivem plastické deformace, proto takto vzniklý martenzit označujeme jako deformačně 
indukovaný martenzit [19, 23, 26]. 
 
Obr. 4.2 Schéma znázorňující závislost chemické 
 volné entalpie austenitu a martenzitu na teplotě [19]. 
 
Při teplotě T1 v rozmezí hodnot napětí σa a σb (obr. 4.3) dochází k deformačnímu zpevnění 
austenitu, teprve v rozmezí σb a σc dochází k martenzitické transformaci účinkem plastické 
deformace austenitu.  
 
                                            Obr. 4.3 Schéma znázorňující napětí po- 
                                            třebné k vyvolání martenzitické přeměny 
                                            v závislosti na teplotě [19]. 
 




4.2 Modely mechanismu deformačně indukované martenzitické přeměny 
 
 Kromě martenzitu α’ s prostorově centrovanou tetragonální mřížkou, který je 
produktem tzv. přímé transformace označované jako γ → α´, existuje v ocelích řada dalších 
fází, které jsou produkty či meziprodukty tzv. nepřímé martenzitické transformace. Nikolin 
(1975) pozoroval ve vysokolegované oceli  martenzitickou transformaci s hned několika 
meziprodukty γ → ε´→ ε→ χ´→ α´, kde meziprodukt ε´ má romboedrickou mřížku, ε má 
hexagonální těsně uspořádanou mřížku hcp, χ´ má již prostorově centrovanou tetragonální 
mřížku, avšak s jiným parametry než u α´ [22]. 
 Z řady experimentálních prací však vyplývá, že nejčastějšími modely deformačně 
indukované martenzitické transformace jsou právě tyto dva: 
 
γfcc → α´bcc , 
 
γfcc → vrstevné chyby → εhcp → α´bcc . 
 
Uplatnění jednoho či druhého modelu závisí na teplotě a složení slitiny a je úzce vázáno  
na energii vrstevné chyby. Fáze εhcp , která je paramagnetická a má hexagonální těsně 
uspořádanou mřížku, se vyskytuje zpravidla u materiálů s nízkou energií vrstevné chyby. 
Také je stále předmětem sporů, zda na tuto fází nahlížet jako meziprodukt tvorby α´bcc 
martenzitu, nebo se jedná o samostatnou složku [22]. 
 Pro oba modely přeměny platí, že místem nukleace zárodků jsou průsečíky aktivních 
skluzových rovin (111) v austenitu při existenci vrstevných chyb. Šíří-li se porucha  
na sousedních rovinách (111), dochází k tvorbě dvojčete. Šíří-li se druhá porucha až na další 
rovině (ob jednu), dochází ke vzniku ε martenzitu. Za místa vzniku α´ fáze jsou považovány 
průsečíky částic ε fáze, deformačních pásů atd. S klesající teplotou a rostoucí plastickou 
deformací mohou začít vznikat částice α´ fáze i v oblastech matrice mezi skluzovými pásy 
nebo mezi dvojčaty [22]. 
 Nukleace zárodků martenzitu je vysvětlována pomocí teorie energie vrstevných chyb. 
V krystalografii austenitu jsou rozlišovány tzv. jednoduché neboli úbytkové vrstevné chyby, 
které představují zárodky hcp struktury, a dvojité neboli přebytkové vrstevné chyby,  
které jsou považovány za zárodky dvojčat. Pro jednoduchou vrstevnou chybu je definována 
energie vrstevné chyby Γ jako energie nutná pro vytvoření hcp fáze o jednotkové ploše  
a tloušťce čtyř vrstev [27]. Dle Olsona a Cohena je kritickou podmínkou pro spontánní 
nukleaci zárodku Γ = 0. Energie vrstevné chyby je však závislá na řadě faktorů, zejm.  
na chemickém složení slitiny, na teplotě a velikosti austenitického zrna. S rostoucí velikostí 
zrna její hodnota klesá, naopak její hodnota roste s teplotou ohřevu oceli [22]. Obecně však 
platí, že při vysoké energii vrstevných chyb ( Γ > 20 mJ.m-2) probíhá transformace γ → α´  
a při nižší energii ( Γ < 20 mJ.m-2) probíhá nepřímá transformace γ →  ε → α´. 
 Pro transformaci γfcc → εhcp  i γfcc → α´bcc je potřeba čtyř nebo pěti vhodně 
rozmístěných Shockleyho parciálních dislokací. Ty se objeví nejčastěji na určitých částech 








4.3 Kriteria stability austenitu 
 
 Při vnějším zatížení a případné deformaci ovlivňují stabilitu austenitu zejména 
následující faktory: 
 
 povaha vnějšího zatížení – jednoosý tah−tlak (cyklické zatěžování) podporuje 
deformačně indukovanou martenzitickou přeměnu, hydrostatický tlak ji naopak brzdí; 
 rychlost deformace – do určité meze rostoucí rychlost deformace podporuje 
deformačně indukovanou martenzitickou transformaci; 
 vliv teploty – dán samotným charakterem martenzitické přeměny, vyjádřen parametry 
Ms a zejména Md (Md
30), což je nejvyšší možná teplota, při níž ještě lze vyvolat 
martenzitickou strukturu vnějším zatěžováním bez vzniku krčku (plastické 
nestability); 
 vliv chemického složení – různé literární údaje uvádí, že snad kromě kobaltu všechny 
ostatní legury, které zůstanou rozpuštěny v austenitu substitučně či intersticiálně, 
zvyšují stabilitu austenitu; 
 předchozí tepelné a tepelně mechanické zpracování [22]. 
  
 Z výše uvedených faktorů ovlivňujících stabilitu austenitu nás pro účely této 
diplomové práce mimo chemického složení zajímá vliv povahy vnějšího zatěžování, 
konkrétně vliv únavového zatěžování. Protože znalost zákonitostí únavového procesu je  
pro pochopení souvislostí s deformačně indukovanou martenzitickou přeměnou zcela zásadní, 
je únavě materiálu věnována samostatná kapitola. 
 
4.4 Metody studia deformačně indukovaného martenzitu 
 
 Ke zjištění podílu martenzitu v oceli je používáno několik nedestruktivních metod. 
Obecně je můžeme rozdělit na metody 
 
 difrakční (rentgenová difrakce, neutronová difrakce a difrakce zpětně odražených 
elektronů – EBSD), 
 magnetické (feritoskopie, magnetické váhy, Satmagan), 
 další (měření hustoty, akustická emise, optické metody − barevná metalografie). 
 
Před volbou metody, která bude experimentálně použita, je nutné si uvědomit, jaké fáze  
ve slitině chceme detekovat. Protože austenit je paramagnetický, ε-martenzit nemagnetický  
a α´-martenzit feromagnetický, nelze např. k zjištění přítomnosti ε-martenzitu využít žádnou 
magnetickou metodu.  
4.4.1 Difrakční metody  
 Přesnost jednotlivých difrakčních metod je dána zejména typem záření (neutronové, 
rentgenové, elektronové), jelikož každé má různou hloubku průniku (penetration depth).  
Nejvýkonnější technikou je neutronová difrakce kvůli své hloubce průniku (u ocelí 2 až 3 
cm). Vyšetřovaný objem tak může být o několik řádů větší než pro rentgenovou či EBSD 
techniku. Nevýhodou této metody je, že získané hodnoty jsou zprůměrovány pro celý 
proměřený objem, nevypovídá tedy nic o rozložení jednotlivých fází na povrchu. 
 EBSD (z anglického Electron Backscatter Diffraction) technika je principiálně 
využívána pro automatické určení lokální krystalové struktury a krystalografické orientace  
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na malé ploše, což je její největší výhodou. Tato technika bývá součástí SEM (skenovacího 
elektronového mikroskopu). Proces vzniku EBSD difraktogramu (obr. 4.4) je rozdělen  
do dvou kroků. V tom prvním jsou elektrony dopadajícího svazku difúzně rozptýleny  
do všech směrů pod povrchem vzorku. Jedná se tedy o jakýsi bodový zdroj elektronů. 
Z tohoto zdroje mohou být pak pružně rozptýleny některé elektrony na atomových rovinách 
(hkl), které vytvoří dvojici kuželů difraktovaných svazků. Ty s normálou roviny (hkl) svírají 
úhel 90° − θ. Mezi povrchy obou kuželů je pak úhel 2θ, který je však tak malý (literatura 
uvádí obvykle θ = 0,5°), že kužely protínají stínítko jako dvě téměř rovnoběžné čáry,  
tzv. pseudo-Kikuchiho linie. Jedna z nich je obvykle tmavější než ta druhá. Je to ta, která je 
blíže primárnímu svazku elektronů. Každý pás tvořený těmito dvěma čarami má svou určitou 
šířku a koresponduje s určitou krystalografickou rovinou. V podstatě Kikuchiho model 
ztělesňuje úhlové vztahy v krystalu – mezipásmové a mezirovinné úhly – a implicitně 
popisuje symetrii krystalu [28, 29]. 
 
 
Obr. 4.4 Tvorba difrakčních kuželů při difrakci 
na atomové rovině (hkl) [29]. 
 
 U rentgenového záření je hloubka penetrace jen několik µm. Nevýhodou rentgenové 
difrakční metody obdobně jako u neutronové difrakce je její nepřesnost vlivem textury  
v důsledku plastické deformace. Tato nepřesnost může být zmírněna průměrováním intenzit – 
difrakčních vrcholů (rotací vzorku při vlastním měření, platí to zejména při analýze vzorků 
zatěžovaných prostým tahem). Bylo také experimentálně potvrzeno, že pro dosažení 
reprezentativních výsledků musí být povrch vzorků elektrolyticky vyleštěný. Kromě toho jsou 
také měření rentgenovou difrakcí časově náročná a mapují pouze tenkou vrstvu na povrchu 
vzorku [30, 31]. 
 
4.4.2 Magnetické metody 
 Vhodnou metodou založenou na feromagnetismu α´-martenzitu je využití feritoskopu, 
zařízení, které je obvykle používáno k měření obsahu δ-feritu ve svařencích austenitických 
korozivzdorných ocelí. Je to metoda nedestruktivní, trvá jen několik vteřin a může být použita 
k měření in situ (např. během tahové zkoušky) i post mortem (po zkoušce). Na obr. 4.5 je 
schematicky zachyceno uspořádání různých senzorů včetně feritoskopu in situ. Principem 
funkce feritoskopu je určení magnetické permeability materiálu. Magnetická permeabilita  
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α´-martenzitu je však funkcí deformace, proto musí být hodnoty odečtené z feritoskopu 
převedeny pomocí kalibračních křivek na aktuální hodnoty hmotnostního podílu  
α´-martenzitu v hm. %. Dle Talonena a kol. [31] vyjadřuje vhodně přepočet feritoskopem 
zjištěných hodnot vztah: 
 
                                                        cα´ [hm. %] = 1,7 ∙ F  ,                                                  (4.4) 
 
kde cα´ je hmotnostní podíl α´-martenzitu a F je hodnota odečtená z displeje feritoskopu. 
Bohužel, jednoduchý přepočet výsledků z feritoskopu na hmotnostní podíl α´-martenzitu je 




Obr. 4.5 Pozice senzorů in situ [32]. 
 
 Další možností je měření pomocí magnetických vah. Ty se skládají z mechanických 
vah, jejichž miska je vyrobena z hliníku, a permanentního magnetu, který je připojen k misce. 
Na misku je položen vzorek, který má být analyzován. Měří se síla, která je mezi vzorkem  
a magnetem, čili síla, která je nutná k odtržení misky s vzorkem od magnetu. Tato síla je 
aplikována pomocí regulačního šroubu, který zvedá misku. Měřená síla je závislá na podílu 
α´-martenzitu ve vzorku. Hm. % martenzitu se přepočítává na základě změřené síly  
pro vzorek s čistě martenzitickou strukturou. Omezením této metody je citlivost k velikosti  
a tvaru vzorku [31]. 
 V zařízení Satmagan je na vzorek působeno magnetickým polem, které vyvolá určitou 
sílu. Ta je zaznamenána potenciometrem. Podobně jako o feritoskopu je odvozen vztah  
pro výpočet hmotnostního podílu α´-martenzitu v závislosti na hodnotě, kterou ukáže 
potenciometr, a to: 
 
                                                     cα´ [hm. %] = 0,1266 ∙ S,                                                  (4.5) 
 
kde S je hodnota odečtená z potenciometru [31]. 
 Pro magnetické metody je také jako v případě rentgenové techniky doporučeno 









4.4.3 Další metody měření deformačně indukovaného martenzitu 
 
Měření hustoty 
 Austenit a martenzit mají rozdílnou krystalovou strukturu, proto i jejich hustota není 
stejná. Pokud je známa hustota jednotlivých fází, může být určen hmotnostní podíl martenzitu 
měřením hustoty celého vzorku. Neznamená to však, že hmotnostní podíl martenzitu je 
lineární funkcí hustoty, a to díky defektům krystalové mříže v obou fázích. Hustota vzorku je 
počítána dle rovnice: 
 





      ,                                                        (4.6) 
 
kde mA je hmotnost vzorku vážená na vzduchu, mW je hmotnost vzorku vážená v destilované 
vodě a ρW je hustota destilované vody. Pro podíl martenzitu ve vzorku byl pak odvozen vztah 
(4.7), do kterého je dosazena hustota ρ vypočtená z rovnice (4.6). Vztah (4.7) je konkrétně 
odvozen pro vzorek oceli AISI 304 o tloušťce 2 mm dle práce [31]. 
 
                                                  cα´ [hm. %] = 4920 − 621,1 ∙ ρ .                                         (4.7) 
 
Způsob zjištění hmotnostního podílu martenzitu dle Talonena velice dobře koresponduje  
např. s výsledky získanými magnetickými metodami [31]. Je ovšem nevýhodou této techniky,  
že nelze rozlišit podíl α´ nebo ε-martenzitu současně, jelikož lze sledovat poměr pouze  




 Jedná se o jednu z in situ metod ke sledování vývoje martenzitické transformace 
během plastické deformace. Velice citlivě a přesně reflektuje změny ve struktuře během 
celého testu. V grafickém záznamu zvukových impulzů v závislosti na skutečné deformace 





 K detekci fází a zviditelnění martenzitu se používá metod barevného leptání. Vzorky 
pro barevnou metalografii se brousí na brusných papírech až o zrnitosti 2500, následně je 
zapotřebí je elektrolyticky leštit. Leptadly jsou různé roztoky kyselin, nebo jejich solí. Také se 
používá tzv. ferofluidních roztoků, které obsahují magnetické nanočástice, které jsou 
přitahovány fází α´-martenzitu. Tím je tato fáze zvýrazněna a je tak možné ji identifikovat  
na světelném či skenovacím elektronovém mikroskopu [30, 31]. 
 Jelikož jde o subjektivní metodu analýzy povrchu, která může při pozorování 
vykazovat jistou míru falešných indikací, nevyužívá se pro přesnou kvantifikaci množství 
deformačně indukovaného martenzitu, ale spíše pro identifikaci tvaru a rozložení jednotlivých 
fází [30, 31]. 
 Protože jedním z cílů této práce je posouzení homogenity rozložení martenzitu 
v austenitické matrici v okolí únavových trhlin a identifikace jeho tvaru pomocí metod 




4.5 Stabilita ocelí během statického namáhání 
 
 Chování ocelí během statického namáhání nejlépe vystihuje grafická závislost 
skutečného napětí na skutečné plastické deformaci. Výsledky tahových zkoušek provedených 
za různých teplot pro ocel 316L ukazuje obr. 4.6. Jak je vidět, zatěžování při 450 K 
již nevedlo k martenzitické transformaci. Také z obrázku vyplývá, že se snižující se teplotou 
roste podíl martenzitické fáze α´, jejíž přítomnost byla zjištěna magnetickou metodou.  
 
 
    Obr. 4.6 Napěťově-deformační odezva vzorků oceli 316L deformovaných 
jednoosým zatěžováním za různých teplot. Podíl martenzitu je značen % α´[33]. 
 
Tvar křivek napětí − deformace by měl kvalitativně odpovídat tvaru křivek 
vyjadřujících závislost podílu fáze na plastické deformaci za různých teplot. Tyto křivky 
ukazuje obr. 4.7a. Z obrázku je patrné, že ocel 316L vykazuje při zatěžování za pokojové 
teploty vysokou stabilitu struktury; prvé stopy α´-martenzitu byly detekovány až po 30% 
tahové deformaci. Zcela jinak je tomu v případě snížených teplot. α´-martenzit vzniká 
prakticky ihned od počátku zatěžování, přičemž křivky kinetiku růstu podílu martenzitu mají 
esovitý (sigmoidální) charakter. Objemový podíl martenzitu značně roste s klesající teplotou. 
 
 
Obr. 4.7 a) podíl α´-martenzitu v závislosti na skutečné deformaci za různých teplot, b) podíl 
jednotlivých fází v závislosti na skutečné plastické deformaci při teplotě 77 K [33]. 
 
 
 Obr. 4.7b znázorňuje vývoj podílu fází α´- i ε-martenzitu s rostoucí plastickou 
deformací za teploty 77 K. Přítomnost nemagnetické fáze ε byla zjištěna metodou rentgenové 




















Z obr. 4.7b je patrné, že tvorba α´-martenzitu je u oceli 316L namáhané za teploty 77 K  
od počátku doprovázena souběžným utvářením -martenzitu. Jeho maximální množství  
cca 10 % je dosaženo po 10% deformaci, poté je již pozorován jeho postupný pokles.  
 Na obr. 4.8 jsou porovnány křivky závislosti podílu α´- i ε-martenzitu na skutečné 
plastické deformaci ocelí 304 a 316 při teplotě 77 K. Podíl ε-martenzitu byl zjištěn 
rentgenovou difrakcí, podíl α´-martenzitu pomocí magnetické metody. Z obrázku je patrné,  
že podíl fáze ε roste u obou ocelí při zvyšující se plastické deformaci, po dosažení svého 
maxima však pozvolna klesá. Poloha maxima -martenzitu je u oceli 316 posunuta k vyšším 
hodnotám deformace (viz obr. 4.8). Naproti tomu podíl fáze α´ od dosažení jisté minimální 
plastické deformace kontinuálně roste se zvyšující se plastickou deformací [34]. 
 
 
Obr. 4.8 Porovnání vývoje podílu fází α´a ε při rostoucí tahové  
plastické deformaci u ocelí 304 a 316 za teploty 77 K [34]. 
 
 Bylo také prokázáno, že na podíl martenzitické fáze ve struktuře po jednoosém 
zatěžování má vliv také velikost zrna. Mnohokrát bylo experimentálně potvrzeno,  
že s klesající velikostí zrna austenitické matrice klesá i podíl α´-martenzitu (obr. 4.9a).  
Avšak vyskytují se i případy, kdy s velkým poklesem velikostí zrna podíl α´-martenzitu může 
mírně narůstat (obr. 4.9b) [35]. 
 
Obr. 4.9 Vliv velikosti zrna na tvorbu α´-martenzitu během jednoosého zatěžování  
při a) pokojové teplotě a b) při 223 K [35]. 
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5. ÚNAVA MATERIÁLU 
 
 S rozvojem strojů a dopravních zařízení se začal objevovat lom vznikající  
bez předcházejícího makroskopického varování, který byl výsledkem působení opakovaných 
proměnlivých napětí, která by při statickém zatěžování mohla na materiál působit  
po libovolný čas bez jakéhokoliv náznaku porušení. Při tomto způsobu zatěžování má 
degradační proces kumulativní charakter, čili vše podstatné se projeví až v závěru růstem 
makroskopické trhliny a lomem. Proto se označuje jako únava materiálu na základě 
podobnosti se stavy únavy v živých organismech [36]. 
 Únavový děj byl rozdělen do jistých etap, jako jsou stádium změn mechanických 
vlastností v celém kriticky zatěžovaném objemu materiálu, nukleace únavových necelistvostí 
v místech lokalizované střídavé plastické deformace, spojování nukleovaných trhlin a jejich 
šíření v mikroskopických rozměrech a stádium iniciace makroskopické trhliny šířící se 
nosným průřezem a vedoucí k závěrečnému lomu. Poznání těchto procesů odstartovalo vývoj 
nových experimentálních metod a teorií, které popisují únavový proces jako interakci 
strukturních poruch existujících v kovech a poruch vyvolaných střídavou plastickou 
deformací [36−38].  
 O cyklické (střídavé) plastické deformaci se dá hovořit jako o rozhodujícím faktoru 
procesu kumulativního poškozování. Na základě projevů nevratných změn plastické 
deformace je proces únavy materiálu rozdělen do těchto na sebe navazujících stádií: 
 
 stádium první − změny mechanických vlastností, 
 stádium druhé − iniciace únavových trhlin, 
 stádium třetí − šíření únavové trhliny. 
 
Schematicky jednotlivá stádia ukazuje obr. 5.1. Konec stádia šíření únavové trhliny a tedy 
i konec celého únavového děje vymezuje tzv. křivka životnosti. Je však třeba podotknout, 
že zcela striktní hranice mezi jednotlivými stádii neexistují, jedná se spíše o orientační 
rozmezí. Důkazem budiž např. fakt, že k iniciaci trhlin dochází již ve stádiu měřitelných změn 
mechanických vlastností. Samotná poloha křivek závisí na mnoho provozních, 
metalurgických a technologických parametrech [ 36−38]. 
 
 




5.1 Stádium změn mechanických vlastností 
 
 Všechny změny vlastností kovových materiálů způsobené cyklickým zatěžováním 
jsou nejvýraznější zpravidla na začátku zatěžování. Intenzita změn postupně klesá s počtem 
cyklů, až po jisté době dosáhne měřená veličina určité hodnoty, kdy už se dále vůbec nemění 
nebo se mění jen nevýrazně. Hovoříme o tzv. saturaci. V případě únavového děje jde o to, 
 co nejvýstižněji popsat souvislost vnějšího napětí a deformace při zvolených podmínkách 
zatěžování. Nejvhodnější charakteristikou pro sledování změn mechanických vlastností je  
tzv. hysterezní smyčka, která je zobrazena na obr. 5.2, kde σa je amplituda napětí, εat je 
amplituda celkové deformace, εae je amplituda elastické deformace a εap je amplituda 
plastické deformace. 
 
Obr. 5.2 Schéma hysterezní smyčky [36]. 
 
 
Cyklické zatěžování může být řízeno pomocí různých veličin, různé jsou proto i tvary 
hysterezních smyček. Řízenou veličinou může být jak amplituda napětí σa, jak amplituda 
celkové deformace εat, tak i amplituda plastické deformace εap. Názorně vliv výběru řízené 
veličiny na tvar hysterezní smyčky vysvětluje obr. 5.3.  
 
Obr. 5.3 Průběh cyklického zpevňování 
při volbě řízené veličiny [36]. 
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Např. při aplikaci konstantní amplitudy napětí se projevuje proces cyklického zpevňování 
poklesem plastické i celkové deformace. Při konstantní amplitudě plastické deformace naopak 
obě zbylé veličiny s počtem cyklů rostou [36]. 
 Materiál cyklicky zpevňuje, roste-li v počátku zatěžování jeho odpor vůči cyklické 
deformaci. Cyklické zpevnění je typické pro žíhané materiály. Může však dojít i k cyklickému 
změkčování, a to tehdy, klesá-li odpor materiálu vůči cyklické deformaci. Toto chování je 
pozorováno u materiálů zpevněných deformačně, precipitačně či příměsovými atomy. 
Zpevnění i změkčení materiálu je pozorovatelné pouze na počátku zatěžování, s přibývajícím 
počtem cyklů dochází k již zmiňované saturaci neboli ustálení (obr. 5.4 a 5.5). Počet cyklů  
do saturovaného stavu je v poměru s počtem cyklů do lomu malý. Na délku změkčování  
či zpevňování má vliv způsob skluzu šroubových dislokací v materiálu. U kovů a slitin 
s vlnitým charakterem skluzu dochází k příčnému skluzu šroubových dislokací snadno,  
čili ke zpevnění či změkčení dojde poměrně rychle. Kovy s planárním charakterem skluzu 
naopak zpevňují a změkčují pomalu, jelikož v nich k příčnému skluzu šroubových dislokací 
dochází obtížně [36−39]. 
Po saturaci již k výrazné změně mechanických vlastností nedochází až do té doby,  
kdy dojde k šíření iniciovaných únavových trhlin. Tehdy již ale nemluvíme o změně 
mechanických vlastností v celém objemu tělesa [36]. 
 
               
 
Obr. 5.4 Průběh cyklického zpevnění [38].             Obr. 5.5 Průběh cyklického změkčení [38]. 
 
 
 Významnou únavovou charakteristikou je tzv. cyklická deformační křivka (také 
cyklická křivka napětí – deformace), která vznikne proložením křivky vrcholovými body 
několika saturovaných hysterezních smyček o různých amplitudách zatěžujícího napětí 
(obr. 5.6). Vyjadřuje tedy závislosti napětí na plastické deformaci. Její porovnání s tahovým 
diagramem určuje, zda materiál cyklicky zpevňuje či změkčuje (je-li tahová křivka  
ve společném grafu nad cyklickou křivkou, materiál změkčuje, je-li cyklická nad tahovou 
křivkou, materiál zpevňuje). Pro potřeby inženýrské praxe byla odvozena mocninná funkce, 
kterou lze vyjádřit průběh cyklické deformační křivky i matematicky: 
 
                                                               
 )( apa k                                                            (5.1) 
 
kde k je součinitel cyklické pevnosti, η je součinitel cyklického zpevnění, σa je amplituda 







Obr. 5.6 Definice cyklické křivky 
napětí −deformace [39]. 
 
5.2 Stádium iniciace únavových trhlin 
 
 Nespočetně krát se experimentálně potvrdilo, že první únavové mikrotrhliny 
v homogenních materiálech vznikají na volném povrchu, odkud se dále šíří celým průřezem. 
Platí to jak pro nehomogenní zatěžování, kde je maximální napětí na povrchu, tak pro axiální 
zatěžování, kde je napětí na povrchu stejné jako napětí v celém nosném průřezu. V případě 
těles výrazně strukturně nehomogenních nebo těles s apriorními defekty (např. odlitky  
se staženinami, ředinami apod.) mohou vznikat první trhliny jinde než na povrchu. Převážně 
však nukleace únavových trhlin nastává na povrchu, proto je i stav povrchu jedním 
z neodmyslitelných faktorů únavové pevnosti [36]. 
 Podstatu nukleace trhlin je nutno hledat v seskupení dislokací do tzv. perzistentních 
skluzových pásem, jejichž intenzita i koncentrace roste s počtem cyklů. Tato únavová 
skluzová pásma leží podél skluzových rovin. Za působení napětí pak za vzájemného pokluzu 
sousedních rovin (tzv. kartového skluzu) dochází k vytvoření mikroreliéfu (obr. 5.7), který je 
tvořen extruzemi (materiál „vyčnívá“ z povrchu) a intruzemi (materiál je „vtlačený“  
do povrchu). Zejména intruze vykazují značné vrubové účinky a jsou tak místy nukleace 
budoucích únavových trhlin [36, 37]. 
 
Obr. 5.7 Kartový skluz v perzistentním 
skluzovém pásmu [41]. 
 
 Dalšími místy nukleace jsou kromě již zmíněných skluzových pásem také hranice zrn, 
rozhraní mezi intruzemi a matricí a u litých materiálu řediny. Stádium nukleace končí 




5.3 Stádium šíření únavových trhlin 
 
 Tuto fázi únavového porušování materiálu lze také rozdělit do několika etap, 
konkrétně do těchto: 
  
i) stádium šíření krátké únavové trhliny; 
ii) stádium šíření dlouhé (stabilní) únavové trhliny; 
iii) stádium nestabilního šíření trhliny – únavový lom. 
 
Jako krátké trhliny chápeme ty, které z hlediska mikromechanismu postupu čela trhliny 
odpovídají krystalografické fázi. O trhlinách šířících se nekrystalograficky se obecně hovoří 
jako o trhlinách dlouhých [42, 43]. Hranice, kdy se jedná o krystalografické a kdy  
o nekrystalografické šíření, bude vysvětlena v kap. 5.3.1. Dle Věchta [37] lze o krátkých 
trhlinách hovořit v případě, je-li jejich délka v rozmezí 0,5 až 2 mm a nelze-li pro ně uplatnit 
bez úprav kritérií lineárně elastické lomové mechaniky (LELM). Naopak pro popis šíření 
dlouhé trhliny lze použít kritérií LELM bez omezení. 
 
5.3.1 Šíření krátkých trhlin 
 Rychlost a směr šíření krátkých únavových trhlin, nebo také mikrotrhlin, jsou silně 
ovlivněny mikrostrukturou daného materiálu. Podstatné však je, že při jednoosém zatěžování 
jsou v kovech považovány za aktivní skluzové roviny ty, které svírají s vektorem vnějšího 
napětí úhel 45º. Je tomu tak z toho důvodu, že tento úhel svírají se směrem vnějšího napětí  
i roviny, v nichž je největší smykové napětí. Tyto trhliny se s rostoucím počtem cyklů 
propojují, některé rostou dále do hloubky, avšak drtivá většina z nich se zastaví v rozměrech 
nepřesahujících desítky µm. U těch mikrotrhlin, u kterých se růst směrem od povrchu  
do hloubky nezastaví, dochází po určité době k odchýlení směru šíření z aktivních skluzových 
rovin do směru kolmého na vektor působícího vnějšího napětí. Tento přechod (schematicky 
znázorněno na obr. 5.8) je často označován jako hranice mezi krystalografickým  
a nekrystalografickým šířením trhlin. Také lze říci, že tento jev je symbolickým ukončením 
etapy šíření krátkých trhlin, neboť v tomto okamžiku se nejčastěji začíná šířit již jen jediná 
trhlina, tzv. magistrální. Délka trhliny při přechodu do druhé etapy zpravidla nepřesahuje 
několik desetin mm. Mnoho strojních součástí stráví třeba i 90% své únavové životnosti 
v tomto stádiu, neboť se trhliny šíří transkrystalicky, což je velmi pomalý způsob šíření [36, 
37, 38, 39]. 
 
5.3.2 Šíření dlouhé (magistrální) trhliny 
 Dle Pokludy [44] je trhlina dlouhá tehdy, překročí-li její rozměr řádově desetinásobně 
střední rozměry strukturních prvků, jako např. zrn či částic sekundární fáze. Veškeré únavové 
poškození je nyní soustředěno v oblasti plastické zóny na čele trhliny. Proces šíření trhliny je 
nejlépe reprezentován přítomností tzv. únavového žlábkování, které je pozorovatelné  
na lomové ploše. Ekvivalentním názvem pro tento jev je také únavová striace. Vzdálenost  
mezi jednotlivými žlábky odpovídá obvykle přírůstku trhliny za jeden cyklus,  
avšak pro tvorbu žlábku často nestačí pouze jeden cyklus [36, 39, 45]. 
 Základní model šíření trhliny navrhl C. Laird, byl však v průběhu let mnohokrát 
upravován a upřesňován. Jednoduše řečeno jde o opakující se proces otupování a zaostřování 
špice trhliny. Jednotlivé fáze vzniku nové striace jsou znázorněny na obr. 5.9 [39]. 
 Ve výchozím stavu (obr. 5.9a) je trhlina již nacyklována do velikosti odpovídající 
druhé etapě. Při zatížení vzorku do tahu (obr. 5.9b) dochází k intenzivní plastické deformaci 
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na čele trhliny v důsledku výrazné koncentrace napětí. Deformace probíhá v rovinách 
svírajících s rovinou trhliny úhel 45º, čili v rovinách s maximálním smykovým napětím 
(vysvětlení viz kap. 5.3.1). Při dalším zvýšení napětí se rozšíří skluzové zóny a čelo trhliny se 
otupí, čímž se posune směrem do hloubky materiálu (obr. 5.9c). Odlehčením napětí  
(obr. 5.9d) dojde ke změně smyslu deformace ve skluzových zónách. Obě poloviny trhlin se 
sice přiblíží zpět k sobě, ale povrch vytvořený během tahového napětí již není vrácen  
do původní polohy. V oněch směrech maximálního smykového napětí zůstávají vytaženy 
„rohy“ či „uši“, které jsou pak na lomové ploše pozorovány jako již dříve zmíněné únavové 
striace. Výsledný stav po ukončení zátěžného cyklu (obr. 5.9e) vykazuje opět původní vzhled, 
avšak je již prodloužen o ∆a [36, 39]. 
 
 
    Obr. 5.8 Schéma etap šíření  




                                                        
 
  
        Obr. 5.9 Schéma Lairdova 
                                                                                   mechanismu šíření trhliny [39]. 
  
 Na to, aby se po reverzi napětí (odlehčení) nově vzniklé povrchy nespojily, má 
příznivý vliv oxidace. Pokud se vytvoří na nově vzniklých površích oxidická vrstva, nemůže 
dojít k opětovnému navázání atomových vazeb. Bylo experimentálně ověřeno, že pokud 
dochází k únavovému zatěžování ve vakuu, kde se oxidická vrstva nemůže vytvořit, je tvorba 
žlábku obtížnější a přírůstek délky trhliny za cyklus je tedy menší, a to i několikanásobně 
[39]. 
 Zmíněný Lairdův model šíření trhliny je sice základním, avšak není jediným. V mnoha 
technických materiálech nacházíme kromě transkrystalického také interkrystalický charakter 
únavového lomu, přičemž interkrystalický pravděpodobně nemůže být považován za speciální 
případ mechanismu šíření trhliny, který by mohl být interpretován schématem na obr. 5.9. 
Pravděpodobně je tak podmínkou pro vznik interkrystalického lomu přítomnost korozivního 
prostředí během zatěžování, jakým je např. vzduch. Šíření podél hranic feritických  
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či austenitických zrn bylo již pozorováno v nízkouhlíkových feritických, martenzitických  
i austenitických ocelích [36]. 
 Pro rychlost šíření magistrální trhliny při symetrickém cyklu zatěžování platí tzv. 
Parisův−Erdoganův zákon: 
 
                                                               aKA
dN
da
 ,                                                          (5.2) 
 
kde da/dN je rychlost šíření magistrální trhliny v metrech za cyklus, A a β jsou materiálové 
parametry, Ka je amplituda součinitele intenzity napětí [ MPa∙m
-1/2
]. V dostupné literatuře se 
setkáváme s modifikací Parisova−Erdoganova vztahu: 
 
                                                           )(  apa KKA
dN
da
 ,                                                  (5.3) 
 
kde Kap je prahová hodnota amplitudy součinitele intenzity napětí [ MPa∙m
-1/2
], která je 
jednou ze sledovaných základních materiálových charakteristik. Závislost rychlosti šíření 
trhliny na amplitudě součinitele intenzity napětí je znázorněna na obr. 5.10, kde Kap = Kath. 
V rozmezí A se šíří trhlina krystalograficky, v rozmezí B platí definované vztahy (5.2) a (5.3), 
v rozmezí C se hodnota Ka asymptoticky blíží hodnotě lomové houževnatosti Kc,  
při které proběhne závěrečný lom [39, 46]. 
 
 
Obr. 5.10 Závislost rychlosti šíření únavové 
trhliny na Ka [42]. 
 
5.3.3 Únavový lom 
 Únavový lom je závěrečnou etapou únavového procesu, dochází k němu ve chvíli,  
kdy je překročeno kritické napětí ve zbývající části nosného průřezu. Dolomení součásti je 




Obr. 5.11 Vzhled únavového lomu [38]. 
 
5.4 Křivky únavové životnosti 
 
 Nejznámější a v současnosti stále nejvíce používanou křivkou životnosti je Wöhlerova 
křivka, která vyjadřuje závislost amplitudy napětí σa na počtu cyklů do lomu Nf. Tělesem,  
pro které je tato křivka odvozována, je nejčastěji hladký vzorek vystavený homogenní 
napjatosti tah – tlak. Průběh křivky je různý pro různé typy materiálu. Na obr. 5.12 lze vidět 
křivku a, jejíž tvar je typický pro oceli a jiné intersticiální slitiny. Křivka b je typická  
pro kovy a slitiny s FCC mřížkou (např. slitiny na bázi Al). Pro materiály reprezentované 
křivkou a je po 106 cyklech stanovena tzv. mez únavy  , což je mezní hodnota zatěžujícího 
napětí, při které nedojde k lomu ani po vysokém počtu cyklů (až 109). Únavová křivka a se 
k linii meze únavy blíží asymptoticky. Pro materiály křivky b nebyly mezní hodnoty 
naměřeny ani po 109 cyklech, proto je pro ně uváděna smluvní „mez kluzu“ při 5×107 
cyklech. Značí se  
)105( 7C














                                    
                                 
Obr. 5.12 Schematický průběh křivek životnosti [39]. 
 
Křivky únavové životnosti bývají často konstruovány v logaritmických souřadnicích. Bývá 
také zvykem členit tuto křivku na oblast kvazistatického lomu, oblast nízko- a vysokocyklové 
únavy (obr. 5.13). Wöhlerovy křivky mohou být konstruovány pro různá střední napětí , 
která mění její průběh. V praxi se nejčastěji používá symetrického zátěžného cyklu ( = 0, 
pro něj platí obr. 5.13), nebo míjivého zátěžného cyklu v tahu ( ). Oblast poklesu 
amplitudy napětí s růstem počtu cyklů je obecně nazývána časovaná únavová pevnost. Oblast 
s počtem cyklů, který je větší než NC, nazýváme oblast trvalé únavové pevnosti [39, 46]. 
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Obr. 5.13 Schematický průběh křivky životnosti fa N  [39]. 
 
 Řízenou veličinou při únavovém zatěžování bývá často amplituda celkové deformace, 
nebo jen její plastická složka. Proto se křivky životnosti také vykreslují jako závislost εap – Nf  
či εat – Nf. Matematickou závislost amplitudy plastické deformace εap na počtu cyklů do lomu 
Nf vyjadřuje vztah dle Mansona a Coffina: 
 
                                                              cffap N )2(  ,                                                       (5.4) 
 
kde  je součinitel únavové tažnosti, c je součinitel únavové životnosti. Pro vztah  
mezi oběma složkami deformace (plastickou a elastickou) a počtem cyklů do lomu pak 
Manson navrhl toto matematické vyjádření: 
 














 ,                               (5.5) 
 
kde b, c jsou součinitelé únavové životnosti, E je modul pružnosti,  je součinitel únavové 
pevnosti. Grafické znázornění křivek životnosti ε – Nf  je na obrázku 5.14. Zajímavým bodem 
grafu je Nt, což je tranzitní počet cyklů. Při tomto počtu cyklů je stejný podíl plastické  
a elastické deformace [39]. 
 
 
Obr. 5.14 Schematický průběh křivek životnosti [39]. 
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6. EXPERIMENTÁLNÍ ČÁST 
6.1 Použitý materiál 
 
 Experimentálním materiálem byly austenitické korozivzdorné oceli třídy AISI 300, 
a to konkrétně AISI 304 (Thyssen, Německo) a AISI 316L (Uddeholm, Švédsko).  
Dle materiálových listů ČSN jsou krátce zmíněny vybrané obecné informace o těchto ocelích. 
 
Ocel AISI 304 
 
Druh oceli: Austenitická korozivzdorná ocel 
Značení dle ČSN:  ČSN 41 7240  (17 240) 
Zahraniční ekvivalenty: EURO – X5CrNi 18-10 
                                       Německo – X5CrNi 18-10 
                                       Rusko – 08Ch18N10 
                                       Čína – 0Cr18Ni9 
 
Odolnost proti degradačním procesům: 
Odolává plošné korozi – odolává HNO3, slabým roztokům organických kyselin. 
Korozivzdornost lze zvýšit leštěním, naopak mírně se snižuje tvářením za studena.  
Při aplikaci svaru v silném korozním prostředí je nutné přežíhat celou součást s ochlazením  
na vzduchu. Na vzduchu je ocel žáruvzdorná do 850 °C. 
 
Použití: 
Tato nestabilizovaná austenitická ocel je vhodná pro chemická zařízení včetně tlakových 
nádob. Lze ji použít pro prostředí vyžadující vysokou čistotu produktu (farmaceutický 
a potravinářský průmysl). 
 
 
Ocel AISI 316L 
 
Druh oceli: Austenitická korozivzdorná Cr-Ni-Mo ocel 
Značení dle ČSN:  ČSN 41 7350  (17 350) 
Zahraniční ekvivalenty: EURO – X2CrNiMo 18-14-3 
                                       Německo – X2CrNiMo18143 
                                       Rusko – 03Ch17N14M2 
                                       Čína – 00Cr17Ni14Mo2 
 
Odolnost proti degradačním procesům: 
Ocel je odolná proti plošné korozi, po rozpouštěcím žíhání odolává řadě agresivních činidel, 
zejména H2SO4 a H3PO4. Dle ČSN 03 8169 je zaručeně odolná proti mezikrystalické korozi 
do teploty 350 ºC (při vyšších teplotách nelze vyloučit mezikrystalové napadení). 
 
Použití: 
Pro stavbu zařízení, tlakových nádob a aparátů v chemickém, farmaceutickém, textilním  
a potravinářském průmyslu, kde se vyžaduje zvýšená odolnost proti neoxidujícím kyselinám 
nebo zvýšená čistota produktu. Zejména se hodí na svařované díly, které mají odolávat 
mezikrystalové korozi a nelze je po svaření žíhat. Také je vhodná pro součásti pro leštění  
na vysoký lesk.  
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6.1.1 Tvar a rozměry polotovaru 
 Tvar a rozměry polotovarů obou typů oceli jsou patrné z obr. 6.1. Ocel 316L byla 
dodána ve formě desky o tloušťce 25 mm, ocel 304 ve formě tyče o průměru 20 mm.  
 
 
Obr. 6.1 Tvar a rozměry polotovaru pro výrobu zkušebních vzorků. 
 
Oba materiály byly dodány ve stavu po rozpouštěcím žíhání s čistě austenitickou strukturou. 
V případě oceli AISI 304 byly polotovary žíhány na 1050 °C a pro AISI 316L na 1080 °C, 
následně byly ochlazeny do vody. 
 
6.1.2 Chemické složení 
 V tabulce 6.1 je uvedeno chemické složení pro obě oceli. Pro ocel 316L bylo 
zastoupení prvků N a O dodatečně analyzováno ve firmě ŽĎAS pomocí spalovacího 
analyzátoru. 
 
   Tab. 6.1 Chemické složení ocelí 304 a 316L v hm. %.  
Materiál C Cr Ni Ti Nb Mn Mo N Cu Si O 
AISI 304 0,03 18,42 9,05 0,02 0,03 1,75 0,37 0,05 0,03 0,58  
AISI 316L 0,018 17,6 13,8 - - 1,68 2,6 0,071 - 0,42 0,0031 
 
6.1.3 Velikost zrna, výskyt dalších fází mimo austenit 
 Zjištěná průměrná velikost zrna pro ocel 304 byla 58 µm, pro ocel 316L pak 39 µm 
(stanoveno lineární průsečíkovou metodou, dvojčatové hranice nebyly při vyhodnocování 
brány v potaz). Obsah δ-feritu byl kontrolován v případě oceli 316L výrobcem pomocí 
permaskopu a byla zjištěna nulová přítomnost. 
6.1.4 Mechanické charakteristiky 
 Některé mechanické charakteristiky zjištěné ze zkoušek tahem jsou uvedeny v tab. 6.2. 
 
         Tab. 6.2 Mechanické vlastnosti ocelí. 
Materiál Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A5 (%) 
304 248 606 39 
316L 289 584 50 
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6.2 Únavové zkoušky 
6.2.1 Tvar vzorku 
 Z výše zmíněných polotovarů byly vyrobeny válcové vzorky pro únavové zkoušky. 
Osa vzorku byla v obou případech rovnoběžná se směrem válcování. Jejich tvar je zřejmý  
z obr. 6.2 a 6.3. V případě oceli 304 bylo zjišťováno, zda třískové obrábění nevedlo ke vzniku 
deformačně indukovaného martenzitu v povrchových vrstvách vyrobených vzorků. 
Optimalizací procesu obrábění doprovázeného feritoskopickým měřením byla dosažena čistě 
austenitická struktura. 
                
  Obr. 6.2 Tvar zkušebního vzorku oceli 304.       Obr. 6.3 Tvar zkušebního vzorku oceli 316L. 
6.2.2 Provedení únavových zkoušek 
 Únavové zkoušky byly provedeny na elektrohydraulickém počítačem řízeném 
pulzátoru MTS (obr. 6.4). Zkoušky byly provedeny za pokojové teploty (293 K)  
a za snížených teplot, kdy byly vzorky ochlazovány v kryostatu (obr. 6.5). Zatěžování bylo 
provedeno v režimu řízené plastické deformace, tj. ap = konst., která byla odvozena 
z poloviční šířky hysterezní smyčky. Konstantní byla i rychlost deformace. Seznam všech 
vzorků a vybraných parametrů zatěžování je uveden v přehledové tabulce 6.3. V průběhu 
únavových zkoušek byla mimo řízenou veličinu − amplitudu plastické deformace − pečlivě 
monitorována řada parametrů, mezi nimiž je nejdůležitější amplituda napětí σa a amplituda 
celkové deformace at. Tyto údaje pak byly následně použity k charakterizaci napěťově-
deformačního chování materiálu.  
 
Obr. 6.4 Elektrohydraulický pulzátor MTS 
810 s příslušenstvím pro provedení zkoušek 




Obr. 6.5 Detail otevřené komory kryostatu. 
 
 
 Tab. 6.3 Seznam zkušebních vzorků a podmínky zatěžování. 



















UD 04 293 1x10
-4 3x10-3 9,94 1 411 480 NE 
UD 15 293 2x10
-3 3x10-3 NE 26 812 ANO 
UD 23 293 3x10
-3 3x10-3 3,99 12 937 NE 
UD 02 293 5x10
-3 3x10-3 NE 3 630 NE 
UD 325 293 7x10
-3 3x10-3 NE 2350 NE 
UD 322 293 1x10
-2 3x10-3 NE 900 NE 
UD 19 293 2x10
-2 3x10-3 NE 243 ANO 
UD 306 233 2x10
-3 3x10-3 NE 28 970 NE 
UD 303 203 2x10
-3 3x10-3 NE 32 880 NE 
UD 305 143 2x10
-3 3x10-3 NE 31 530 ANO 
3
04
 TH 2 293 2x10
-3 3x10-3 NE 44 170 NE 
TH 6 293 6x10
-3 3x10-3 NE 1 499 NE 
*Vyšší frekvence cyklování se sinusovým průběhem byla aplikována po 5000 cyklech z důvodu 






6.3 Barevná metalografie 
 
 Pod pojmem barevná metalografie je možno si představit soubor metod pro vyvolání 
barevného kontrastu na povrchu pozorovaných kovových vzorků. Hodnocení struktur pak 
probíhá pomocí světelné mikroskopie. Cílem tohoto vědního oboru je získat nové a co 
nejpodrobnější informace o struktuře kovu, která je za standardních podmínek často 
neidentifikovatelná. Barevný kontrast mezi jednotlivými mikrostrukturními prvky je buďto 
dán přirozenou chromatičností některých fází, nebo vzniká v důsledku odlišných vlastností 
částic v polarizovaném světle, nebo vzniká interferencí fázově posunutých vln při:  
a) odrazu od nerovností povrchu,  
b) různé tloušťce transparentního povrchového filmu,  
c) různé odrazivosti fází a mnohonásobném odrazu v transparentním povrchovém filmu. 













Obr. 6.6 Způsoby vyvolání barevného kontrastu v metalografii [47]. 
 
 Pro účely této diplomové práce byla použita metoda tzv. barevného leptání (colour 
etching), která je založena na chemické reakci povrchu metalografického výbrusu a leptadla  
a je zároveň nejdůležitějším způsobem vyvolání barevného kontrastu. Na povrchu vzorku 
vzniká tenký transparentní film plnící funkci interferenčního povlaku. Při osvětlení povrchu 
zdrojem světla tak dochází k rozdělení odraženého světla na 2 složky – odraz z rozhraní 
vzduch-film a odraz z rozhraní film-kov (obr. 6.7). Jev interference je závislý na tloušťce 
filmu t, vlnové délce světla λ a na indexu lomu filmu n. Interference nastává v okamžiku,  
kdy se liší dráha světla odraženého od obou povrchů o lichý násobek λ/2. Pokud by byla 
tloušťka filmu asi polovinou rozdílu drah paprsků (při kolmém osvětlení), potom nastane 
interference při t = (2k+1) λ/4n ( k je libovolné přirozené číslo). Nejvýraznější kontrast je 
dosažen při nejmenší tloušťce povlaku t = λ/4. Tloušťka povlaku vzniklého účinkem leptadla 
závisí na chemickém složení materiálu vzorku, době leptání a na chemickém složení leptadla 
[47]. 
 
Obr. 6.7 Schéma interference paprsků odraže- 




 Na vzorky ocelí zkoumaných v této práci bylo aplikováno leptadlo připravené  
dle Berahy, konkrétně typ Beraha I a II. Jedná se o pyrosiřičitanové leptadlo, jehož základní 
složkou je iont S2O5
2-
 ve formě draselné soli (K2S2O5). Tato sůl se v roztoku 
(hydrogendifluorid amonný NH4FHF + kyselina chlorovodíková HCl + destilovaná voda) 
v přítomnosti kovu rozloží na oxid siřičitý, sirovodík a vodík. Oxid siřičitý depasivuje 
pasivované vrstvy nerezavějících ocelí. Sirovodík poskytuje iont S2- a v reakci s kovem tak 
vzniká sulfidový film o složité chemické stavbě [47]. 
 Leptadlo Beraha I a II je vhodné pro vysokolegované austenitické oceli, po naleptání 
je austenit pestrobarevný. Pro jeho přípravu je specifické, že se předem připraví základní 
roztok, který je nutno skladovat v plastových nádobách, protože reaguje se sklem, a až těsně 
před samotným leptáním se do něj přidává přísada pyrosiřičitanu draselného. Pro potřeby 
experimentu byla tedy připravena zásoba základního roztoku Beraha I a II o složení viz tab. 
6.4 a před každým leptáním pak byla přimíchána přísada dle tab. 6.5. 
 
                        Tab. 6.4 Základní roztoky pro přípravu leptadel dle Berahy [47]. 
Roztok Složení Příprava 
BI (Beraha) 
24 g NH4FHF 
Rozpustit a 
uchovávat v lahvi     
z plastu. 
200 ml HCl 
1000 ml destilované vody 
BII (Beraha) 
48 g NH4FHF 
400 ml HCl 
800 ml destilované vody 
                 
                  Tab.6.5  Leptadla podle Berahy [47]. 
Leptadlo Složení Příprava Leptání 
Beraha I 100 ml B I 
Rozpustit přísadu 
v základním roztoku 
v nádobě z plastu. 
za mokra 5 - 20 s 
 1g K2S2O5 
Beraha II 100 ml B II 
 1g K2S2O5 
 
6.3.1 Příprava vzorků pro barevnou metalografii 
 
Řezání  
 Zkušební vzorky (zlomené i nedolomené) byly po únavovém zatěžování nejdříve 
řezány na elektrojiskrové drátové vodní řezačce EI 100. Jako chladicí médium je u této 
řezačky používána neionizovaná voda, která zároveň slouží k vyplavování produktů řezání 
z místa řezu. Uvedený způsob řezání se oproti klasickému dělení materiálu vyznačuje velmi 
malými ztrátami materiálu s minimální tepelně a deformačně ovlivněnou zónou. 
 Způsob provedení řezu nedolomeného vzorku s magistrální trhlinou a přelomeného 
vzorku je zachycen na obr. 6.8 a 6.9. Rovina řezu φ na nedolomeném vzorku je vedena  
v ose vzorku a zároveň v polovině obvodové délky magistrální trhliny. V případě 





             Obr. 6.8 Schéma provedení řezu                   Obr. 6.9 Schéma provedení řezu 
             měrné části nedolomeného vzorku                měrné části přelomeného vzorku 
             s magistrální trhlinou.                                   s naznačeným charakterem lo-    
                                                                                   mové plochy. 
 





 Tento krok v přípravě vzorků pro mikroskopické sledování následuje po řezání. 
Vzorky jsou buď zalisovány do dentakrylu (pro lepší manipulaci, nebo je tento tvar přímo 
vyžadován konstrukcí přístrojů pro broušení), nebo se přikládají k rotujícím brusným 
kotoučům přímo bez jakékoliv úpravy. Broušení se začíná na brusných papírových kotoučích 
s menší zrnitostí (400, 600) a přechází se postupně k vyšší zrnitosti papírů (1200, 2500).  
 
Elektrolytické leštění 
 Bezprostředně po broušení následovalo elektrolytické leštění na elektrolytické leštičce 
VÚZ−2EL. Vhodným elektrolytem je roztok 25 ml kyseliny chloristé, 500 ml etanolu a 7,5 
ml kyseliny dusičné. Leštění probíhalo při teplotě elektrolytu 0 ºC, kdy nejlepších podmínek 
leštění bylo dosahováno při napětí 55 až 60 V, přičemž proud nesmí překročit 5 A. Pro každý 
vzorek bylo toto leštění zařazeno dvakrát za sebou. Pokaždé je při ukončení leštění vzorek 
důkladně omyt tekoucí vodou a poté vložen do nádoby s destilovanou vodou, která je  
na několik minut umístněna do ultrazvukové čističky, kde má dojít k uvolnění zbytku 
elektrolytu z trhlin do vody. Takto „vyčištěný“ vzorek je pak připraven k samotnému leptání. 
 
6.3.2 Podmínky leptání 
 Leptání pomocí leptadla Beraha II bylo prováděno za pokojových teplot 
v metalografické laboratoři. Vzorky byly leptány ihned po vyjmutí z ultrazvukové čističky 
bez osušení, tedy mokré, tak jak doporučuje Skočovský s Podrábským [47]. Na leptání bylo 
použito čerstvé leptadlo namíchané v den leptání. Vzorky byly drženy pod slabým proudem 
tekoucí vody tak, aby byl celý výbrus smáčen. Přitom bylo velice opatrně, ale kontinuálně, 
přiléváno na povrch vzorku leptadlo po dobu 10 – 15 s. Při nalévání leptadla bylo nutné 
sledovat změnu zbarvení povrchu vzorku – nahnědlé či nažloutlé zbarvení značí nedostatečné 





Obr. 6.10 Vhodně naleptaná struktura oceli 316L, 
dokumentováno při celkovém zv. 200×. 
 
6.4 Magnetická měření 
 
 Magnetická měření pro zjištění přítomnosti feromagnetického martenzitu α´ byla 
provedena post mortem i in situ pomocí feritoskopu FERITSCOPE MP30 (obr. 6.11).  
Tato technika, původně vyvinutá pro kontrolu kvality struktury austenitických ocelí 
(přítomnost δ-feritu), byla nedávno s velkou výhodou využita různými autory rovněž pro 
detekci deformačně indukovaného martenzitu [2, 48, 49, 50]. 
 
 
Obr. 6.11 Feritscope MP30 [51]. 
 
6.5 ECCI kontrast na SEM 
 
 K pozorování dislokačních struktur vytvořených během únavového zatěžování  
a rovněž pro identifikaci morfologie deformačně indukovaného martenzitu bylo použito 
metody ECCI na SEM. Technika ECCI ( Electron Channelling Contrast Imaging) byla 
vyvinuta pro detekci dislokací ležících blízko u povrchu krystalu. Detektor zpětně odražených 
elektronů bývá součástí skenovacího elektronového mikroskopu (SEM), umožňuje tak 
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pozorovat dislokační struktury v širokém záběru povrchu vzorku. Zároveň je vhodná 
k pozorování struktury v těsném okolí čela únavové trhliny a řeší tak problém obtížné 
přípravy fólií obsahujících čelo trhliny pro transmisní elektronovou mikroskopii (TEM). 





Obr. 6.12 Vývoj intenzity BSE v závislosti na pozici 
primárního elektronového svazku [53]. 
 
 Při ECCI pracuje SEM při velkých zvětšeních a malých pracovních vzdálenostech. 
Klíčovým faktorem je kvalita povrchu pozorovaného vzorku, nejlépe dosažitelná 
„bezdeformačně“ elektrolytickým leštěním. Tak tomu bylo i v našem případě. Viditelný 
kontrast je způsoben rozdíly v naklonění jednotlivých zrn nebo lokálním nakloněním rovin 
mřížky v důsledku nahromadění mřížkových poruch. Pokud je krystal orientován tak,  
že splňuje Braggovu podmínku nλ = 2d∙sinθ, lokální ohyb krystalografických rovin,  
kde dislokace vystupují na povrch vzorku, způsobuje požadovaný kontrast. V blízkosti 
dislokací dochází ke změně intenzity zpětně odražených elektronů (BSE), což znázorňuje  
obr. 6.12. Kvůli interakci elektronového svazku se vzorkem je omezená hloubka, do které lze 
získat informace o krystalové mřížce. Uvádí se, že je ECCI použitelná do 100 nm. Na kvalitu 
obrazu mají tedy kritický vliv oxidické vrstvy na povrchu vzorku či zdeformovaný povrch, 
proto je potřeba, jak již bylo zdůrazněno výše, aby byl vzorek před pozorováním 




















7.1 Napěťově-deformační odezva materiálu na únavové zatěžování 
 
Křivky cyklického zpevnění-změkčení pro ocel AISI 304 únavově zatěžovanou s konstantní 
amplitudou plastické deformace 2×10–3 a 6×10–3 ukazuje obr. 7.1.1. Z obr. 7.1.1 je patrné,  
že u oceli 304 cyklicky zatěžované s nižší ap je velice rychlé počáteční zpevnění následováno 
mírným cyklickým změkčením; poté materiál až do konce únavového života mírně,  
ale systematicky zpevňuje. Pro vyšší ap po počátečním zpevnění pozorujeme ustálený 
(saturovaný stav), který je již však zhruba po 150 cyklech vystřídán stádiem sekundárního 
cyklického zpevnění. Toto stádium představuje okolo 90 % počtu cyklů do lomu. 
  
 
Obr. 7.1.1 Závislost amplitudy napětí na počtu cyklů pro ocel 304 zatěžovanou 
při různých amplitudách plastické deformace. 
 
 Také pro vzorky z oceli 316L (Uddeholm) byla zaznamenána závislost amplitudy 
napětí na počtu cyklů, a to za pokojových teplot (obr. 7.1.2) i za snížených teplot (obr. 7.1.3). 
 Z obrázku 7.1.2 je patrné, že pro ocel 316L při zatěžování s nejnižší ap dochází 
k rychlému zpevnění a poté k ustálenému chování. Pro vyšší hodnoty ap v rozsahu  
1×10–3–3×10–3 po počátečním zpevnění a dosažení maxima amplitudy napětí nastává 
dlouhodobé cyklické změkčení. Při amplitudě plastické deformace 0,5 % a vyšší dochází 
k počátečnímu zpevnění, následně materiál krátce změkčuje nebo saturuje a poté až do konce 
únavového života zpevňuje. Při nejvyšší plastické deformaci (2 %) materiál cyklicky 
zpevňuje kontinuálně po celou dobu únavového života. 
 Z výsledků na obr. 7.1.3 je u cyklování s εap = konst. za všech snížených teplot patrné, 
že krátké období počátečního zpevnění je následováno změkčením a posléze saturací.  
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Z obr. 7.1.3 je dále patrné, že se snižováním teploty amplituda cyklického napětí vzrůstá, 
přičemž počet cyklů do lomu je na teplotě téměř nezávislý. 
 
 
Obr. 7.1.2 Závislost amplitudy napětí na počtu cyklů pro ocel 316L  




Obr. 7.1.3 Závislost amplitudy napětí na počtu cyklů pro ocel 316L 




ocel 316L, T = 293 K 
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7.2 Výsledky feritoskopických měření 
  
 V tabulce 7.2.1 jsou uvedeny výsledky měření podílu α´-martenzitu ve vybraných 
vzorcích oceli 316L s různými amplitudami plastické deformace po ukončení únavových 
zkoušek. Hodnoty naměřené zařízením Fischer FERITSCOPE MP30 byly přepočteny  
na hm. % α´-martenzitu dle rovnice (4.4). Sonda feritoskopu byla přiložena na části povrchu 
válcových vzorků rozdělené na 4 kvadranty po obvodu vzorku. V každém kvadrantu bylo 
měření provedeno ve třech bodech měrné délky vzorku − uprostřed a v blízkosti obou konců 
měrné části vzorku. Výsledky v tab. 7.2.1 jsou vždy průměrem měření ze všech těchto míst. 
V případě vzorků zcela porušených během únavové zkoušky byla sonda feritoskopu přiložena 
i na lomovou plochu. 
 Z naměřených výsledků je patrné, že struktura austenitické oceli 316L je  
při únavovém zatěžování za pokojových teplot vysoce stabilní. Velice malý podíl martenzitu 
byl nalezen pouze u vzorku zatěžovaného s nejvyšší ap = 2 %. I v případě snížených teplot 
ocel 316L vykazuje vysokou stabilitu struktury – hmotnostní podíl deformačně indukovaného 
α´-martenzitu je velmi malý. Z tab. 7.2.1 je patrný jeho vzrůst s poklesem teploty. 
 
 
Tab. 7.2.1 Výsledky měření hmotnostního podílu α´-martenzitu pomocí feritoskopu pro ocel 
316L po ukončení únavových zkoušek. 




Hmotnostní podíl α´-martenzitu (hm. %) - průměr 





UD 04 293 1x10-4 0,00 - 
UD 15 293 2x10-3 0,00 0,00 
UD 23 293 3x10-3 0,00 - 
UD 02 293 5x10-3 0,00 - 
UD 19 293 2x10-2 0,10 0,42 
UD 306 233 2x10-3 0,12 - 
UD 303 203 2x10-3 0,25 - 
UD 305 143 2x10-3 0,39 1,03 
 
 
 V případě méně stabilní oceli 304 bylo mimo post mortem feritoskopických měření 
provedeno rovněž in situ měření podílu α´-martenzitu v průběhu únavových zkoušek.  
Dle rovnice (4.4) v kap. 4.4.2 byly opět údaje z feritoskopu přepočítány na hm. % martenzitu. 
Závislost hmotnostního podílu martenzitu na počtu cyklů ukazuje obr. 7.2.1. Z naměřených 
údajů je zřejmé, že při vyšší amplitudě plastické deformace se magnetická fáze začíná tvořit 
po značně menším počtu cyklů, tj. po mnohem kratší inkubační periodě. Intenzita nárůstu  
a absolutní výše hmotnostního podílu α´-martenzitu vypovídá u únavově zatěžované oceli 304 




Obr. 7.2.1 Závislost hm. podílu martenzitu v oceli 304 na počtu cyklů pro různé εap. 
 
 Po ukončení únavových zkoušek následovalo u oceli 304 ještě měření podílu  
α´-martenzitu, tak jako v případě vzorků oceli 316L. V tomto případě byl důraz kladen  
na rozložení α´-martenzitu s ohledem na pozici magistrální trhliny. Sonda feritoskopu byla 
pro tento účel přikládána na místa v oblasti měrné délky vzorku podle schématu na obr. 7.2.2. 
Místa A a B jsou blízko konců měrné délky vzorku, místa C1 a C3 jsou na koncích trhliny, 
místo C2 je uprostřed obvodové délky trhliny. Na každém místě A, B, C13 bylo provedeno 
několik měření a poté byl stanoven aritmetický průměr. Výsledky pro vzorky TH 2 a TH 6 
jsou uvedeny v tab. 7.2.2. Zjištěné hodnoty zhruba korespondují s údaji v grafu na obr. 7.2.1, 
jejich rozptyl bude podrobněji diskutován v kapitole 8. 
 
Obr. 7.2.2 Místa pro přiložení sondy feritoskopu 
pro měření post mortem u oceli 304. 
                                                    
Tab. 7.2.2 Výsledky měření hmotnostního podílu α´ -martenzitu pomocí feritoskopu pro ocel 
304. 








(hm. %) - průměr 
A B C1 C2 C3 
3
04
 TH 2 293 2x10-3 5,1 4,08 12,07 10,88 21,68 10,76 
TH 6 293 6x10-3 19,55 20,83 44,20 20,40 39,95 28,99 
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7.3 Výsledky barevného leptání 
 




 Únavovým zatěžováním vzorku s nejnižší amplitudou plastické deformace vznikla 
jedna magistrální trhlina o hloubce přibližně 5 mm (viz obr. 7.3.1). Z obr. 7.3.1 je patrné jistá 
„pruhovitost“ struktury související patrně s chemickou heterogenitou (místa zbarvená  
do modrého odstínu vs. oblasti oranžové barvy). V objemu vzorku nebyly zjištěny žádné 
stopy deformačně indukovaného martenzitu (dále DIM). Ten není přítomen ani v blízkém 
okolí čela magistrální trhliny – viz detail na obr. 7.3.2. V zrnech v blízkosti magistrální 
trhliny je patrná přítomnost převážně jednoho skluzového systému. U řady zrn jsou jasně 
patrná žíhací dvojčata. Zmíněná chemická heterogenita byla pozorována v podobné míře  











































 U tohoto vzorku došlo k úplnému rozlomení, v okolí lomové plochy jsou patrné dvě 
menší trhliny o hloubce cca 0,8 a 0,5 mm. V objemu vzorku přítomnost deformačně 
indukovaného martenzitu (DIM) pozorována nebyla, avšak při bližším pohledu na okolí čela 
větší z obou trhlin jsou patrné jisté náznaky martenzitické fáze v podobě jehlic, které se  
na rovině výbrusu jeví jako černé tečky vzniknuvší na průsečících skluzových čar. Rozsah 
oblasti výskytu DIM je zhruba 30–40 µm (obr. 7.3.4). Bohužel je okolí trhliny překryto 
zoxidovanou vrstvou leptadla, což je způsobeno vyvzlínáním leptadla z prostoru trhliny  
po nedostatečném vysušení povrchu vzorku po ukončení samotného leptání. 
 
 



















 Na dalším vzorku je již patrný větší výskyt DIM v okolí magistrální trhliny o hloubce 
5 mm, což dokumentují obr. 7.3.6, 7.3.7 a 7.3.8. Zóna DIM zasahuje zhruba do vzdálenosti 
100–150 µm od osy trhliny a spíše se vyskytuje na modře zbarveném podkladu (čili v místech 
ochuzených o nikl). V objemu vzorku se DIM opět nevyskytuje. Ve spodní části snímku 7.3.5 







Obr. 7.3.6 Detail okolí trhliny. 
 
 
Obr. 7.3.7 Detail okolí trhliny. 
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 Na dalším vzorku (UD02) opět došlo k vývoji magistrální trhliny o hloubce větší než 5 
mm. Struktura v objemu vzorku je opět heterogenní. Za nápadnou pásovitost struktury napříč 
celým osovým řezem vzorku (obr. 7.3.9), jak již bylo zmíněno, může zřejmě chemická 
heterogenita zjemněná válcováním dodaného polotovaru, tj. desky oceli 316L. Velice malá 
ložiska výskytu DIM byla u tohoto vzorku zjištěna pouze lokálně na několika místech 
v těsném okolí trhliny a to v rozsahu cca do 30 µm (obr. 7.3.10). Na čele trhliny (obr. 7.3.11) 
nebyla přítomnost DIM detekována. Na snímku 7.3.10 se nachází také další fáze – bílý tenký 
ostrůvek δ-feritu, který u tohoto typu leptání zůstává nenaleptán. 
 
                 
                Obr. 7.3.10 Detail okolí trhliny v polovině její hloubky. 
 
 
      





    
Obr. 7.3.9 Osový řez vzorkem UD02. 
α´- martenzit 








 Vzorek UD306 byl zatěžován za snížené teploty (−40 °C). DIM se vyskytuje v okolí 
magistrální trhliny po celé její hloubce (cca 4,5 mm) ve vzdá-lenosti až 150 µm, jak výstižně 
ukazují obr. 7.3.13 − 7.3.15. 
 Mimo to je na obr. 7.3.15 patrný δ-ferit (bílá částice protažená ve směru válcování). 


























Obr. 7.3.12 Osový řez vzorkem UD306. 
 













                                                                     












 Vzorek UD303 byl únavově zatěžován při teplotě −70 °C. DIM se primárně vytvořil 
v okolí magistrální trhliny, ale je pozorován i v okolí menších únavových trhlin (obr. 7.3.17  
a 7.3.18). Po délce magistrální trhliny se DIM vyskytuje průměrně ve vzdálenosti do 100 µm 
(obr. 7.3.19), avšak v okolí čela trhliny je pozorovatelný až ve vzdálenosti 800 µm od osy 
trhliny (obr. 7.3.20). 
 
 
Obr. 7.3.17 Detail okolí menší trhliny. 
 
 
Obr. 7.3.16 Osový řez vzorkem UD 303.                  Obr. 7.3.18 Detail okolí menší trhliny. 
 
 
         Obr. 7.3.19 Okolí magistrální trhliny nedaleko čela 
         (poloha snímku naznačena na obr. 7.16). 
obr. 7.3.20 
obr. 7.3.19 
α´ - martenzit 




Obr. 7.3.20 Čelo magistrální trhliny a jeho okolí (poloha snímku viz obr. 7.3.16). 
 
Při použití většího zvětšení (obr. 7.3.21) je patrné, že DIM se vyskytuje téměř výhradně 
v modrých pásech. 
 
 










 Vzorek UD305 byl zatěžován při teplotě −130°C a jak je patrno již z makropohledu  
na osový řez vzorkem (obr. 7.3.22), α´-martenzit je přítomen v objemu materiálu po celé 
měrné délce vzorku. Vzorek byl za uvedené teploty zatěžován až do lomu. DIM se vyskytuje 
opět v modrých pásech (obr. 7.3.23). Na některých místech je jeho hustota již tak vysoká,  
že je již obtížné spolehlivě určit jeho morfologii (viz obr. 7.3.24). Při detailnějším pohledu 
(obr. 7.3.25 − výřez z obr. 7.3.24) je ve struktuře lokálně vidět tzv. lentikulární (čočkovitý) 




rozsah výskytu α´- martenzitu 




Obr. 7.3.23 Reprezentativní struktura. 
 
 
Obr. 7.3.24 Detail - laťkový martenzit. 
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 Cyklické zatěžování vzorku TH 2 za pokojové teploty u něho vedlo k vytvoření 
magistrální trhliny o hloubce cca 5 mm (obr. 7.3.26). Mimo ni bylo na protějším povrchu 
vzorku detekováno několik menších trhlin o max. hloubce 0,8 mm (viz obr. 7.3.30). DIM se 
vyskytuje v pásech (laťkový martenzit) prakticky v celém objemu vzorku (obr 7.3.31), 
nicméně jejich hustota se jeví poněkud vyšší v okolí magistrální trhliny. Uvedené pásy jdou 
makroskopicky rovnoběžně se směrem válcování.  
 
            
           Obr. 7.3.27 Detail čela trhliny a okolí. 
 
            
           Obr. 7.3.28 Čelo trhliny po opakovaném leptání. 
 
                                                                  






Obr. 7.3.26 Řez napříč magistrální  




                                                                    Obr. 7.3.29 Těsné okolí trhliny. 
 




Obr. 7.3.28 a 7.3.29 byly sejmuty po opakovaném elektrolytickém přeleštění a barevném 
naleptání. Oproti snímku na obr. 7.3.27 na nich nejsou viditelné hranice zrn, došlo však  
ke značnému zvýraznění oblastí s rozdílnou morfologií martenzitu (pásy s vysokou hustotou 
pravděpodobně laťkového martenzitu a oblasti martenzitu ve formě jehlic vzniklých  




Obr. 7.3.31 Pásy martenzitu několik mm od magistrální trhliny.                                                                                                         









 Při zatěžování vzorku TH 6 vznikla jedna magistrální trhlina o přibližné hloubce 4 
mm. Pásy martenzitu jsou rozmístěny v celém objemu ještě hustěji než u vzorku TH 2 
zatěžovaného s amplitudou εap = 2×10
-3
, v některých místech dosahuje šířka kompaktní vrstvy 
martenzitu až 250 µm (obr. 7.3.32), což bylo viditelné již pouhým okem při pohledu  
na naleptanou plošku výbrusu. Na obr. 7.3.33 je zachycena oblast před čelem trhliny, která 
výstižným způsobem dokumentuje charakteristické nerovnoměrné rozložení DIM do pásů, 













                                                               
                                                  Obr. 7.3.33 Detail na oblast před čelem trhliny. 
 
 
      Obr. 7.3.32 Makropohled na řez  
     magistrální trhlinou, vzorek TH 6. 
 
 
7.4 Pozorování dislokačních struktur pomocí metody ECCI 
 
 Dislokační uspořádání a jeho vývoj byly u únavově zatěžované oceli 316L v  případě 
nízkých a středně vysokých amplitud plastické deformace (tj pro ap < 5×10
–3) předmětem 
početných studií pomocí transmisní elektronové mikroskopie (TEM) (viz např. [54−57]). Tyto 
podrobné studie opakovaně prokázaly u nízkých amplitud deformace (ap ~ 1×10
–4
) 
převažující planární uspořádání dislokací; s rostoucí amplitudou aplikované plastické 
deformace se v objemu materiálu postupně zvyšuje zastoupení nedokonalé žilové struktury  
a stěnových struktur. Pro amplitudu ap ~ 5×10
–3
 je charakteristická aktivace více skluzových 
systémů vedoucí ke vzniku sekundárních stěn, buňkových struktur (disorientované  
a nedisorientované buňky) či popř. labyrintové struktury [54, 56, 57]. Z výše uvedených 
skutečností byla proto pozornost při studiu dislokačních struktur v předkládané práci 
věnována pouze vysokým a velmi vysokým amplitudám plastické deformace. 
 Charakteristické dislokační upořádání v objemu oceli 316L únavově zatěžované  
za pokojové teploty s ap = 7×10
–3
 ukazují při menším zvětšení snímky získané technikou 
ECCI na obr. 7.4.1. Z obou ECCI snímků je patrné, že v jednotlivých zrnech jasně převažují 
stěnové a buňkové struktury, místně je rovněž patrná přítomnost labyrintové struktury  
(viz levý dolní roh obr. 7.4.1a). Uvedené typy struktur mohou koexistovat i v rámci jediného 
zrna – viz žíhací dvojče na obr. 7.4.1a. 
 Mimo výše zmíněné struktury byly v objemu materiálu v mnoha zrnech rovněž 
detekovány velice tenké pásy procházející krystalograficky napříč vyvinutým prostorovým 
uspořádáním dislokací (viz levá část snímku na obr. 7.4.1a). Tyto deformační útvary často 
neprocházejí celým zrnem a jejich tloušťka činí cca 100 nm – viz detail na obr. 7.4.2. 
Poněvadž dosavadní EBSD pozorování naznačují, že by se mohlo jednat o deformační 










Obr. 7.4.1 Charakteristické dislokační struktury v objemu materiálu oceli 316L 
únavově zatěžované za pokojové teploty s εap = 7×10
-3
, N = Nf = 900 (SEM, ECCI). 
 
 
 Zatímco v objemu materiálu mikrodvojčata uvnitř individuálních zrn přináležela vždy 
jen jednomu skluzovému systému, zcela odlišná situace nastává v těsné blízkosti magistrální 
trhliny (viz obr. 7.4.3). V tomto případě pozorujeme uvnitř individuálních zrn soustavu 
paralelních vzájemně se protínajících velmi tenkých mikrodvojčat, která je přeložena  
























Obr. 7.4.2 Deformační mikrodvojčata v objemu oceli 316L únavově  
zatěžované s εap = 7×10
-3
, N = Nf = 900 (SEM, ECCI). 
 
 
Obr. 7.4.3 Dislokační struktura v těsné blízkosti magistrální trhliny 
 u oceli 316L, εap = 7×10
-3
, N = Nf = 900 (SEM, ECCI). 
 
 
Typologie dislokačních struktur pozorovaných v objemu oceli 316L zatěžované s velmi 
vysokou amplitudou plastické deformace ap = 2×10
–2
 se principiálně nijak neodlišuje  
od situace popsané výše pro ap = 7×10
–3
 – viz přehledové snímky na obr. 7.4.4. Opět je 
patrná stěnová, labyrintová či buňková struktura s výrazným stupněm disorientace buněk. 
Četnost mikrodvojčat uvnitř individuálních zrn a rovněž podíl zrn zasažených mikrodvojčaty 

























Obr. 7.4.4 Dislokační struktury v objemu oceli 316L únavově zatěžované  
za pokojové teploty s εap = 2×10
-2
, N = Nf = 243 (SEM, ECCI). 
 
Dislokační uspořádání charakteristická pro zrna nacházející se v blízkosti magistrální trhliny 
(v tomto případě jde o lomovou plochu, poněvadž během únavové zkoušky byl vzorek zcela 
rozlomen) ukazují obr. 7.4.5 a 7.4.6. Ve vzdálenosti cca 200 µm od lomové plochy opětovně 
pozorujeme soustavu vzájemně se protínajících deformačních mikrodvojčat přináležejících 
dvěma skluzovým systémům (viz obr. 7.4.5). V silně deformované oblasti nacházející se 
přímo pod lomovou plochou je hustota těchto útvarů místy tak vysoká, že téměř kompletně 





Obr. 7.4.5 Dislokační struktura oceli 316L únavově zatěžované s εap =2×10
-2 
a N = Nf = 243 v oblasti cca 200 µm od lomové plochy (SEM, ECCI). 
 
  
Obr. 7.4.6 Dislokační struktura oceli 316L přímo pod pomovou plochou,  
εap = 2×10
-2









 Experimentální studium strukturní stability austenitických ocelí AISI 304 a 316L 
únavově zatěžovaných v podmínkách řízené amplitudy plastické deformace prokázala jejich 
značně rozdílnou odolnost vůči tvorbě deformačně indukovaného martenzitu za pokojové 
teploty. Tato rozdílnost plyne primárně z jejich rozdílného stupně legování (viz graf na obr. 
4.1 a rovnice 4.2) – ocel 304 oproti oceli 316L má snížený obsah Ni a neobsahuje Mo. 
Neméně důležitou roli v distribuci α´-martenzitu v objemu materiálu, jak bude diskutováno 
níže, bude hrát rovněž chemická heterogenita studovaných ocelí. 
 V případě méně stabilní oceli AISI 304 lze průběh křivek cyklického zpevnění − 
změkčení korelovat s údaji zjištěnými pomocí feritoskopie a barevného leptání. Počátek  
a různá intenzita sekundárního zpevnění pozorovaná pro dvě odlišné amplitudy ap (viz obr. 
7.1.1) velmi těsně koresponduje s kvantitativními údaji zjištěnými během in situ 
feritoskopických měření (viz obr. 7.2.1). Dodatečná feritoskopická měření po ukončení 
únavových zkoušek provedená na různých pozicích uvnitř měrné části vzorků (viz obr. 7.2.2) 
nadto poukázala na značně zvýšený obsah deformačně indukovaného α´-martenzitu v okolí 
magistrální trhliny a zejména pak na její špici (viz měření C1 a C3 v tab. 7.2.2). Důvodem, 
proč výrazně zvýšený výskyt α´-martenzitu nebyl rovněž pozorován na špici trhlin pomocí 
barevné metalografie v objemu materiálu (viz obr. 7.3.26 a 7.3.32), je nutno spatřovat 
v rozdílné velikosti plastické zóny na špici trhliny. Jak názorně ukazuje obr. 8.1, v hloubce 
vzorku je na čele dlouhé únavové trhliny stav rovinné deformace, při které vzniká malá 
plastická zóna. V okrajových oblastech u povrchu vzorku se plastická zóna na čele trhliny 
zvětšuje v důsledku vzniku stavu rovinné deformace [38]. 
 
Obr. 8.1 Schéma plastické zóny na čele dlouhé únavové trhliny.  
Označení míst C1−C3 koresponduje s obr. 7.2.2 [6]. 
 
Výsledky dosažené pomocí barevného leptání jasně ukázaly, že deformačně indukovaný 
martenzit se u oceli 304 tvoří v objemu materiálu po celé měrné délce, přičemž jeho výskyt 
však značně heterogenní. Jak ukazují obr. 7.3.26 a 7.3.32, jeho rozložení není podstatně 
ovlivněno přítomností magistrální trhliny. Ve struktuře únavově zatěžovaných vzorků jsou 
pozorovány pásy s vysokou hustotou α´-martenzitu střídající se s pásy s mnohem nižší hustou 
martenzitu jdoucí paralelně s osou zatěžování (podrobněji viz obr. 7.3.28, 7.3.31 a 7.3.33). 
Jejich tloušťka se může měnit podél osového řezu vzorkem a leží typicky v rozsahu  
50 – 200 µm. O obdobné „pásovitosti“ výskytu α´-martenzitu bylo u oceli 304 zatěžované 
únavově [49] či prostým tahem [58] referováno nedávno. Müller-Bollenhagen a kol. [58] 




Tuto hypotézu potvrzují i námi zjištěné předběžné výsledky získané pomocí energiově-
disperzní analýzy (EDA). V horní části obr. 8.2 je ukázán výsek ze snímku získaný metodou 
ECCI pod špicí magistrální trhliny u vzorku TH 6 (srov. s obr. 7.3.32).  
 






























Obr. 8.2 Koncentrační profily chrómu, niklu, molybdenu a manganu v oceli AISI 304 




v důsledku liniové 
EDA analýzy 
kompaktní vrstvy DIM 




Liniová analýza provedená napříč oblastmi „kompaktního martenzitu“ ukázala charakter 
chemické heterogenity u této oceli. Koncentrační profily jednotlivých prvků ukazují,  
že odměšuje zejména Cr, Ni a Mn, přičemž Ni a Mn odměšuje opačně než Cr. Důsledek 
uvedeného typu odmíšení typického pro Cr-Ni austenitické oceli [1, 59] je zřejmý, uvážíme-li 
rovnice 4.2 a 4.3 charakterizující stabilitu austenitických ocelí. Poznamenejme,  
že pro podstatné zpřesnění uvedené chemické heterogenity bude nezbytně nutné obdobné 
měření zopakovat pomocí časově náročnější vlnově disperzní analýzy (VDA) [60]. 
 Oproti výše diskutované oceli 304 výsledky feritoskopických měření a zejména 
barevného leptání v kombinaci s technikou ECCI prokázala velmi vysokou stabilitu 
austenitické oceli 316L při jejím únavovém zatěžování jak za pokojových tak i snížených 
teplot. Za pokojových teplot byl deformačně indukovaný martenzit prokázán vždy pouze jen 
ve velmi omezeném rozsahu v okolí magistrální trhliny a to i při nejvyšší hodnotě amplitudy 
plastické deformace ap = 2×10
–2
 (viz obr. 7.4.5). Výsledky získané pro velmi nízkou  
ap = 1×10
–4
 naznačují existenci limitní hodnoty amplitudy plastické deformace, pod kterou se 
již žádný DIM nebude ve struktuře oceli 316L tvořit. Přes opakovaná tvrzení některých autorů 
[10, 11] je zřejmé, že velmi omezený výskyt DIM nemůže být příčinou výrazného cyklického 
sekundárního zpevnění pozorovaného u oceli 316L za zvýšených a velmi vysokých hodnot ap 
(viz obr. 7.1.2). Jak ukázala pozorování ECCI, jeho skutečnou příčinu je nutno hledat 
v aktivaci sekundárního skluzu, která v individuálních zrnech v objemu materiálu vede 
k vývoji komplikovaných prostorových struktur (viz obr. 7.4.1 a 7.4.4). 
 Zjištěný rozsah oblastí zasažených DIM rovněž jednoznačně vysvětluje dříve zdánlivě 
rozporné výsledky týkající se přítomnosti DIM zjištěné při stanovování Parisovy-Erdoganovy 
závislosti (viz obr. 5.10) pomocí CT (compact tension) těles [61, 62]. Zatímco rentgenová 
difrakce aplikovaná přímo na lomové plochy vždy ukázala alespoň malé množství DIM [61, 
62], jeho přítomnost nebyla mikroskopií TEM prostřednictvím techniky fólií nikdy 
experimentálně potvrzena. A to ani v případě, kdy byla fólie pečlivě připravena z oblasti 
nacházející se na CT tělese téměř pod lomovou plochou (ve vzdálenosti cca 200 µm) [61]. 
 DIM u zatěžování za pokojové teploty má u oceli 316L výhradně jehlicovitou 
morfologii, která vzniká na průsečíku dvou skluzových pásů (viz prostorové schéma na obr. 
8.3).  
 
Obr. 8.3 Jehlice α´-martenzitu vzniklá v místě průsečíku dvou deformačních pásů  
(lamel) na rovinách (111)γ a (111)γ. Vzájemný orientační vztah mezi γ a α´se blíží 







Z uvedeného schématu je zřejmé, proč je uvedená morfologie na rovině naleptaného výbrusu 
pozorována jako soustava černých teček (viz např. obr. 7.3.10 a další). Charakter protínajících 
se útvarů nebyl dosud vysvětlen. Někteří autoři mluví o deformačních či smykových pásech 
[7]. Výsledky našich ECCI pozorování naznačují, že by mohlo jít o tenká deformační 
mikrodvojčata. Tuto skutečnost podporuje fakt, že uvedené tenké pásy probíhají přes již 
vytvořené komplikované prostorové dislokační uspořádání (buňky, sekundární stěny  
či labyrintové struktury). Pro úplnost poznamenejme, že deformační mikrodvojčata byla  
u oceli 316L pozorována rovněž v objemu materiálu v individuálních zrnech značně 
vzdálených od magistrální trhliny (viz obr. 7.4.1a a 7.4.2). V tomto případě však 
mikrodvojčata v rámci jednoho zrna vždy přináležela jednomu skluzovému systému. Uvedená 
morfologie α´-martenzitu v místě protínajících se deformačních mikrodvojčat byla pomocí 
HRTEM rovněž zjištěna v povrchové vrstvě u silně deformované oceli 316L [64]. Naše 
prvotní výsledky získané pomocí techniky EBSD (viz obr. 8.4) tuto hypotézu rovněž 
naznačují. Plné potvrzení bude však s ohledem na tloušťku deformačních mikrodvojčat cca 
100 – 250 nm a prostorového rozlišení techniky EBSD (cca 70 nm) velice problematické. 
Další slibnou metodu, která pro tento účel nebyla dosud aplikována, představuje technika 
přípravy povrchových fólií „lift-out“ pomocí fokusovaného iontového svazku (FIB) pro jejich 
následné pozorování na TEM [65].  
 
                            
Obr. 8.4 Výsledky strukturní analýzy zjištěné pomocí EBSD u oceli 316L únavově zatěžované 
s εap=5×10
-3
 do konce života. a) mapa kvality stop, b) mapa orientací dle inverzního 
orientačního trojúhelníku (IPF) s ohledem na osu zatěžování (osa x). 
 
 
 Morfologie DIM se při mírně snížených teplotách 203 a 233 K nijak výrazně 
neodlišuje od pokojových teplot. α´-martenzit je obdobně jako u pokojových teplot přítomen 
jen ve spojitosti s magistrální trhlinou, přičemž jeho rozsah má s poklesem teploty narůstající 
tendenci (srov. obr. 7.3.14 a 7.3.21).  
 V případě únavového zatěžování za nejnižší studované teploty 143 K byl α´-martenzit 
detekován již v objemu materiálu po celé měrné délce únavově zatěžovaného vzorku.  
Mimo výše zmíněnou jehlicovitou morfologii je však již místně pozorován výskyt 
lentikulárního (čočkovitého) martenzitu (viz obr. 7.3.25) což svědčí o snižující se stabilitě 
austenitické oceli 316L cyklicky deformované za uvedené teploty. Dalším nápadným znakem, 
jehož přítomnost je však již částečně patrná rovněž u teploty 203 K, je heterogenní charakter 
distribuce α´-martenzitu (srov. obr. 7.3.19–7.3.21 a obr. 7.3.22). Obdobně, jako tomu bylo  




pásovité oblasti s vyšší hustotu α´-martenzitu, které jsou odděleny oblastmi velmi malého  
či žádného výskytu α´-martenzitu. Ačkoliv nebyla dosud provedena žádná měření pomocí 
EDA ani VDA, je oprávněné se domnívat, že důvodem bude obdobně jako u oceli 304 
odmíšení Ni a Cr. Tato skutečnost byla zcela nedávno potvrzena u oceli 316L po tahové 
zkoušce za teplot 223 K [66]. Lze předpokládat, že vliv uvedené segregace na výskyt 















































 Experimentální studium stability struktury dvou austenitických korozivzdorných ocelí 
během únavového zatěžování za pokojových a snížených teplot pomocí různých 
experimentálních technik vedlo k následujícím závěrům: 
 
 1) Metoda barevného leptání představuje vysoce efektivní nástroj pro hodnocení 
stability struktury únavově zatěžovaných austenitických nerezavějících ocelí. Pomocí této 
metody byly získány unikátní informace o morfologii a rozsahu oblastí deformačně 
indukovaného martenzitu a to s ohledem na přítomné únavové poškození. 
 
 2) Ocel AISI 316L vykazuje při pokojové teplotě velmi vysokou stabilitu austenitu 
vůči vzniku deformačně indukovaného martenzitu. Deformačně indukovaný martenzit má 
jehlicovitou morfologii a za pokojových teplot je pozorován výhradně v těsné blízkosti 
dlouhých únavových trhlin. 
 
 3) Omezené výsledky naznačují, že při vzniku jehlicovité morfologie α´-martenzitu 
participují tenká deformační mikrodvojčata. 
 
 4) Sekundární cyklické zpevnění pozorované u oceli 316L únavově zatěžované  
za pokojových teplot vzniká v důsledku aktivace sekundárních skluzových systémů vedoucí 
ke vzniku komplikovaných prostorových uspořádání dislokací v objemu materiálu. 
 
 5) S klesající teplotou byly u únavově zatěžované oceli 316L pomocí barevné 
metalografie pozorovány charakteristické rysy dokumentující postupně klesající stabilitu 
austenitické struktury.  
              
 6) Únavově zatěžovaná ocel AISI 304 je již za pokojových teplot značně nestabilní. 
Deformačně indukovaný martenzit byl pomocí barevné metalografie detekován v pásovitých 
oblastech probíhajících celým objemem materiálu. 
 
 7) Barevné leptání může být užitečným nástrojem pro zviditelnění chemické 
heterogenity v odmíšení Cr a Ni u studovaných austenitických ocelí. Pozorované heterogenní 
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11. SEZNAM POUŽITÝCH SYMBOLŮ A ZKRATEK 
 
Γ [J.m-2] energie vrstevné chyby 
ε [-] deformace 
εap [-] plastická složka deformace 
εae [-] elastická složka deformace 
εat [-] celková deformace 
η 
 
součinitel cyklického zpevnění 
λ [m] vlnová délka 
ρ [g.cm-3] hustota 
σ [MPa] napětí 
σc [MPa] mez únavy 
a,c [m] mřížkový parametr 
A5 [%] tažnost 
cα´ [hm.%] hmotnostní podíl α´- martenzitu v oceli 
ECr [%] ekvivalent chrómu 
ENi [%] ekvivalent niklu 
G [J] volná entalpie neboli Gibbsova energie 
k 
 
součinitel cyklické pevnosti 
Ka [MPa.m
-1/2
] amplituda součinitele intenzity napětí 
Kap [MPa.m
-1/2
] prahová hodnota amplitudy součinitele intenzity napětí 




teplota přeměny 30% austenitu na martenzit po 50% plastické 
deformaci 
Ms [°C] teplota martenzit start 
n [-] index lomu světla 
N [-] počet cyklů 
Nf [-] počet cyklů do lomu 
Rm [MPa] mez pevnosti 
Rp0,2 [MPa] smluvní mez kluzu 
t [m] tloušťka vrstvy 
U´ [J] kritická mechanická hnací síla 
   
bcc 
 
kubická prostorově středěná mřížka 
BSE 
 






deformačně indukovaný martenzit 
EBSD 
 
difrakce zpětně odražených elektronů 
ECCI 
 






fokusovaný iontový svazek 
fcc 
 
kubická plošně středěná mřížka 
hcp 
 
hexagonální těsně uspořádaná mřížka 
HRTEM 
 





lineárně elastická lomová mechanika 
SEM 
 
skenovací elektronová mikroskopie 
TEM   transmisní elektronová mikroskopie 
VDA 
 
vlnová disperzní analýza 
 
